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Les me´taux amorphes, ou verres me´talliques, forment un groupe de mate´riaux a` la
croise´e des chemins entre l’e´tat liquide et l’e´tat solide qui pourrait se traduire par la
disposition des atomes comme dans un liquide et leur absence de mobilite´ comme dans
les solides. D’un point de vue structural, ces mate´riaux pre´sentent donc une re´partition
ale´atoire des atomes, avec un ordre a` courte distance qui donne des zones de densite´ vari-
able, appele´es ”volumes libres” pour celles pre´sentant les plus faibles densite´. Les positions
hors e´quilibre des atomes des amorphes constituent par de´finition un mate´riau dans un
e´tat me´tastable. Cet e´tat me´tastable est ainsi observe´ depuis presque 60 ans au moyen de
refroidissement extreˆmement rapide. Si le premier mate´riau amorphe a e´te´ obtenu par un
de´poˆt rapide de Bismuth et de Gallium sur un substrat refroidit a` l’he´lium liquide [Buckel
and Hilsch, 1954], c’est sur des verres me´talliques sous forme de ruban, usuellement fab-
rique´s par trempe sur roue en rotation, que les premie`res e´tudes ont principalement porte´.
L’e´volution des techniques de trempe ont ensuite permis d’e´laborer des verres me´talliques
massifs (BMG) et de de´couvrir des compositions permettant d’acce´der a` des mate´riaux
amorphes comme des plaques de plusieurs dizaines de centime`tres de coˆte´ et d’e´tablir des
re`gles empiriques pour leur e´laboration.
Si les premie`res applications des verres me´talliques portaient sur leurs proprie´te´s
magne´tiques, parmi les plus significatives se trouvent les proprie´te´s me´caniques exception-
nelles dont ils font preuve, notamment graˆce a` des limites a` rupture pouvant eˆtre jusqu’a` 2
a` 5 fois plus importantes que celles de me´taux cristallins de compositions proches [Ashby
and Greer, 2006]. Ces qualite´s pourraient en faire de bons candidats en tant que mate´riaux
de structure s’ils ne pre´sentaient macroscopiquement des signes de rupture fragile. En effet,
les e´prouvettes de verres me´talliques ne pre´sentent pas ou tre`s de peu de plasticite´, avec
une rupture localise´e dans des bandes de cisaillement (SB). De plus, les tailles maximales
des mate´riaux obtenus, n’exce´dant pas le me`tre pour des compositions bien spe´cifiques, ont
limite´ leur utilisation a` des marche´s de niches comme pour les transformateurs e´lectriques,
ou pour les articles de sports (skis, raquettes, club de golf) ou la bijouterie (boˆıtiers de
montre, bouteilles de parfum).
L’ame´lioration des proprie´te´s me´caniques passe par la compre´hension des me´canismes
de de´formation. A tempe´rature ambiante, ils se traduisent par la propagation de ban-
des de cisaillement. Bien souvent, ces dernie`res conduisent a` une rupture brutale du
mate´riau, localise´e dans une bande principale. Parmi les mode`les invente´s pour expli-
quer les me´canismes de de´formation, celui actuellement retenu est le mode`le des zones
de cisaillement. Ce mode`le sugge`re que ces zones, ge´ne´ralement constitue´es de volumes
libres peuvent se cisailler lorsqu’elles sont soumises a` une contrainte. La propagation de
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cette contrainte conduirait a` un cisaillement global du mate´riau. Mais ces me´canismes
de de´formation demeurent encore globalement incompris, notamment sur les facteurs qui
autorisent des de´formations plastiques pour certaines compositions ou` sur les me´canismes
d’initiation de ces bandes de cisaillement.
L’absence de longueur caracte´ristique dans les amorphes aurait pu laisser penser qu’au-
cun effet d’e´chelle ne serait observable. Cependant, il y a quelques anne´es, des observations
ont mis en e´vidence des de´formations homoge`nes sur des e´prouvettes de tailles infe´rieures
au microme`tre. Mais pour ces e´tudes, la taille des e´chantillons, les outils de caracte´risation
et les techniques de fabrication conduisent parfois a` des erreurs importantes. L’utilisation
massive de la de´coupe FIB pour usiner des e´prouvettes a suscite´ par exemple des doutes sur
l’existence ou non de modifications structurales de surface qui tendraient a` voir le rapport
des volumes modifie´s sur le volume total augmenter, avec pour conse´quence l’introduction
d’effets de surface qui ne de´pendraient pas directement du mate´riau.
Avec la vulgarisation des techniques de microe´lectronique, de nouvelles pistes de fab-
rication s’ouvrent aux amorphes. Comme le premier amorphe obtenu en 1954 sous forme
de film mince par Buckel, le recours a` l’e´vaporation atomique et les techniques issues de
la microe´lectronique permettent d’envisager l’e´laboration et la conception d’e´prouvettes
amorphes en film mince. Cette opportunite´ offre la possibilite´ de conduire simultane´ment
des recherches fondamentales sur les me´canismes de de´formation sur des mate´riaux amor-
phes, en passant par des essais me´caniques originaux et des proce´de´s de caracte´risation
sur des e´prouvettes pouvant aller jusqu’a` quelques centaines de nanome`tres, mais aussi
d’ouvrir un vaste champ d’application aux verres me´talliques amorphes par la pleine ex-
ploitation de leurs grandes proprie´te´s me´caniques sous la forme de films minces pour la
microe´lectronique.
Cette the`se se structure en quatre chapitres :
– Le chapitre I est une e´tude bibliographique sur l’e´tat des connaissances sur les
me´canismes de de´formation des verres me´talliques ainsi que sur l’observation des
proprie´te´s me´caniques en fonction de l’e´chelle e´tudie´e.
– Le chapitre II pre´sente l’e´laboration des films minces amorphes et leurs proprie´te´s.
– Le chapitre III est consacre´ a` la description des proce´de´s issus de la microe´lectronique
permettant l’e´laboration des e´prouvettes ainsi que leur dimensionnement.
– Les films minces amorphes seront caracte´rise´s principalement en nano indentation, en
diffusion Brillouin et en flexion, permettant de remonter a` l’e´volution des proprie´te´s
comme les constantes e´lastiques, la limite e´lastique et la durete´ aux petites e´chelles.
Ce chapitre IV se terminera par une discussion sur les me´canismes de de´formation





1.1 De l’e´chelle macroscopique a` l’e´chelle microsopique
1.1 De l’e´chelle macroscopique a` l’e´chelle microsopique
La science des mate´riaux, discipline a` part entie`re, est ne´e de`s l’utilisation du bois puis
du silex comme outils par les premiers eˆtres humains. L’accumulation des connaissances
en science des mate´riaux a` ensuite conduit a` la fabrication de tout ce qui nous entoure
aujourd’hui, de nos maisons a` nos outils du quotidien comme notre fourchette ou nos
veˆtements. L’histoire de la science des mate´riaux a vu ainsi de grands changements, chacun
associe´ a` la de´couverte et a` l’utilisation de connaissances dans de nouveaux domaines. On
a pu ainsi de´gager les e`res de la pierre taille´e (-10000 av. JC), puis polie (-5000 av. JC)
suivies ensuite des e`res des me´taux avec le cuivre, le bronze et enfin le fer. La re´volution
industrielle apparaˆıt au de´but du XIXeme sie`cle avec le de´veloppement de la production
de masse qui entraˆıne un accroissement spectaculaire des besoins en matie`re premie`re et
en mate´riaux de construction. Pendant l’entre-deux-guerres, l’e´lectronique apparaˆıt avec
le de´veloppement des communications (te´le´phone, radio). Au sortir de la seconde guerre
mondiale est cre´e´ le premier ordinateur qui marque l’essor de l’e´lectronique. L’e´volution
des sciences des mate´riaux s’est ensuite logiquement poursuivie avec l’ave`nement de la
microe´lectronique et plus re´cemment des Nanotechnologies.
La tendance a` la miniaturisation, impose´e par des besoins d’e´conomie de matie`res,
d’augmentation des volumes de productions, d’optimisation des proce´de´s de fabrication,
d’e´conomies d’e´nergie et de performances a conduit a` re´duire de plus en plus la taille
des objets. Cet inte´reˆt croissant pour la microe´lectronique, la micro me´canique avec les
Micro Electro Mechanical Systems (MEMS) et maintenant les Nano Electro Mechani-
cal Systems (NEMS), a e´te´ porte´ notamment par les applications informatiques et les
te´le´communications. De nouvelles interrogations sur les proprie´te´s des mate´riaux a` ces
e´chelles sont apparues. Il y a d’abord eu les proprie´te´s e´lectriques et magne´tiques pour le
traitement, le transfert et le stockage de l’information, mais aussi les proprie´te´s me´caniques
pour la dure´e de vie de ces mate´riaux soumis a` de nombreuses sollicitations (fatigue
me´canique ou e´lectrique).
Avec la miniaturisation sont apparues des limites physiques ou de nouvelles proprie´te´s
inte´ressantes qui ont contribue´ a` l’essor des micro et nano technologies. Ces limites sont is-
sues de la nature meˆme des mate´riaux ou des proce´de´s d’e´laboration utilise´s pour fabriquer
certains objets.
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1.2 E´volution des proprie´te´s des me´taux cristallins en fonc-
tion de l’e´chelle
1.2.1 De´pendance de la cristallographie avec l’e´chelle
En me´tallurgie, les alliages, me´langes de diffe´rents me´taux, peuvent eˆtre aborde´s de
manie`res diverses. Une de ces approches est l’e´tude de la microstructure. Elle consiste a`
observer l’organisation des atomes d’un mate´riau. Dans un alliage cristallin, a` l’e´chelle
microscopique, les atomes forment des grains qui sont caracte´rise´s par la cristallographie
(de´finie par des parame`tres ge´ome´triques entre les atomes formant un motif re´current),
l’orientation des cristaux, les joints de grains, la taille des grains et la composition. Ces
parame`tres jouent un roˆle tre`s important sur les proprie´te´s finales de chaque alliage. Graˆce
a` l’ame´lioration des connaissances en science des mate´riaux, il est devenu possible de modi-
fier les proprie´te´s de ceux-ci. Ainsi, des proce´de´s adapte´s permettent d’obtenir par exemple
une orientation pre´fe´rentielle des grains ou un seul mono cristal. La composition est mod-
ifie´e par l’ajout d’e´le´ments. De meˆme, la taille des grains peut varier avec des proce´de´s de
recuit ou de de´formation comme le laminage ou l’ECAE (Equal Channel Angular Extru-
sion). Tous ces proce´de´s partent d’un alliage massif, parfois brut de fonderie, et lui font
subir des traitements pour le modifier. Ces me´thodes d’e´laboration sont comparables sur
le principe au concept de Top-down issue de la microe´lectronique. On part de l’e´le´ment
massif pour le travailler et ainsi modifier son organisation atomique. L’e´chelle de de´part
est macroscopique pour descendre au microscopique. Un inconve´nient de cette approche
est le temps investi pour obtenir des pie`ces de quelques microme`tres.
Par opposition, dans le concept de Bottom-up, les mate´riaux sont e´labore´s a` partir
des atomes vers la structure finale. Ainsi, un nombre impressionnant de proce´de´s ont e´te´
de´veloppe´s pour e´laborer des films minces. Ces proce´de´s se re´partissent en deux cate´gories :
les de´poˆts physiques en phase vapeur (PVD pour Physical Vapor Deposition) et les de´poˆts
chimiques en phase vapeur (CVD pour Chemical Vapor Deposition).
Toutes les conside´rations e´nerge´tiques sur le comportement des atomes qui suivent
dans les prochains paragraphes sont de´crits plus en de´tail dans le livre de Freund et
Suresh [Freund and Suresh, 2004].
Des atomes en phase vapeur posse`dent une e´nergie incidente fixe´e par la tempe´rature,
la pression et leur nature. Une telle e´nergie oriente le mouvement des atomes dans leur
environnement ainsi que leur devenir en cas de contact avec un autre e´le´ment. L’interaction
d’un atome avec un autre pre´sente un minimum d’e´nergie potentielle pour laquelle l’atome
peut se stabiliser (s’il est loin, il va eˆtre attire´, et s’il est trop pre`s il sera repousse´). Si
l’on envisageait maintenant de retirer un des 2 atomes, il faudrait apporter une e´nergie
suffisante a` l’atome pour sortir de ce puits de potentiel et rompre la liaison. On parlera
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alors de barrie`re d’e´nergie de liaison Ea . De fac¸on analogue, on peut envisager un atome
qui arrive avec sa propre e´nergie sur une surface, on parle d’adatomes comme sur la figure
1.1.a) lorsqu’un atome est adsorbe´, c’est a` dire lorsqu’il se fixe sur une surface solide. On
distingue alors trois niveaux entre l’e´nergie potentielle de l’adatome et Ea.
Figure 1.1 – Sche´ma montrant 3 niveaux d’e´nergie pour un adatome en fonction de la barrie`re
d’e´nergie de liaison Ea.
– Si Eadatome est supe´rieure a` Ea, la liaison est rompue et l’atome retourne en phase
vapeur (figure 1.1.b).
– Si Eadatome est e´gale a` Ea, les atomes n’ont pas l’e´nergie ne´cessaire suffisante pour
retourner en phase vapeur, mais ont suffisamment d’e´nergie pour se de´placer sur
la surface pour atteindre une nouvelle position avec une valeur d’e´nergie minimale
(figure 1.1.c).
– Si Eadatome infe´rieur a` Ea, l’adatome n’a pas suffisamment d’e´nergie pour franchir
la barrie`re d’activation pour se de´placer (figure 1.1.d).
Par la suite, la croissance des films de´pend du niveau e´nerge´tique de chaque atome
adsorbe´ Eadatome. On observe expe´rimentalement divers modes de croissance : soit les
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atomes ont suffisamment d’e´nergie pour bouger, soit ils restent dans leurs positions. Si
l’on se place dans le cas ou` les atomes ont suffisamment d’e´nergie pour se de´placer, on
observe, comme sur la figure 1.2, des croissances de films cristallins de type :
– Couche par couche (layer by layer) : les atomes se re´partissent de fac¸on homoge`ne en
formant des couches comple`tes avant de commencer une autre couche. Ide´alement,
ce genre de film pourrait conduire a` des films monocristallins.
– Iloˆt sur couche (Island on layer) : les atomes forment une premie`re couche avant de
se de´velopper en iloˆt.
– Iloˆt : les atomes forment directement des clusters ou groupes d’atomes qui grossissent
directement sur le substrat.
Si la diffusion des atomes n’est pas possible sur la surface, la re´organisation des atomes
est limite´e ou inexistante et ceux-ci ne peuvent atteindre une position d’e´quilibre plus
favorable. On obtiendra une multitude de clusters conduisant a` la formation de structures
cristallines fines. Dans un cas extreˆme, si le nombre d’atomes incidents est suffisant et si
la diffe´rence d’e´nergie entre l’e´nergie potentielle de l’adatome et la barrie`re d’e´nergie Ea
est grande, les adatomes peuvent se fixer sur la surface sans avoir le temps d’atteindre
le minimum d’e´nergie, pour former finalement un amorphe. On imagine qu’ils sont alors
bloque´s par les atomes de la couche supe´rieure sans avoir le temps d’atteindre leur position
d’e´quilibre la plus stable. On obtient ce que l’on appellera par la suite un film amorphe.
Figure 1.2 – Sche´ma illustrant les diffe´rents modes de croissance de films minces . Adapte´ de
[Freund and Suresh, 2004].
Dans le cas des films cristallins, les premiers atomes de´pose´s forment des iloˆts ou
clusters. La figure 1.3 montre sche´matiquement qu’en grossissant, les clusters coalescent
en formant des grains avec des orientations cristallographiques diffe´rentes. En fonction de
la thermodynamique, ils peuvent ensuite conduire soit a` une structure colonnaire ou tous
les grains ont la meˆme vitesse de croissance, soit a` la formation de grains pre´fe´rentiels qui
grossissent au de´triment des autres, puis, qui peuvent subir un traitement thermique de
maturation pour homoge´ne´iser la structure et finalement aboutir a` une structure du type
colonnaire.
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Figure 1.3 – Sche´ma des diffe´rentes e´tapes de croissance d’un film cristallin sur un substrat.
Les clusters se forment, puis coalescent. La structure finale est soit colonnaire, soit pre´sente des
grossissements pre´fe´rentiels des grains.
Fabre`gue et al. ont re´alise´ des films minces d’aluminium pur de 150, 250 et 500 nm
d’e´paisseur par pulve´risation par faisceau d’e´lectron sous vide a` 150 C˚ [Fabre`gue et al.,
2007]. Ils ont ainsi observe´ que la taille des grains est tre`s proche de celle de l’e´paisseur des
films. Ainsi, la taille des grains dans les films minces semble eˆtre de´pendante de l’e´paisseur
des films. Cela constitue en soi un premier effet d’e´chelle observable : l’e´paisseur d’un film
mince peut avoir une influence sur sa structure.
1.2.2 Exemple d’effet d’e´chelle sur la conductivite´ des me´taux
Pour les micro-e´lectronicien, l’effet d’e´chelle qui importe est l’e´volution de la re´sistivite´
ρf dans les films minces avec leurs e´paisseurs. Un mode`le propose´ par Mayadas s’e´crit selon
l’e´quation 1.1 et peut eˆtre repre´sente´ par la figure 1.4 .






Figure 1.4 – Sche´ma montrant le comportement des e´le´ctrons vis a` vis de la surface et des joints
de grains dans des films d’e´paisseurs diffe´rentes.
La re´sistivite´ du film ρf fait intervenir la re´sistivite´ du mate´riau massif ρbulk, l0 est
le libre parcours moyen des e´lectrons, p (0 ≤ p ≤ 1) est la probabilite´ qu’un e´lectron se
re´fle´chisse de manie`re e´lastique a` la surface externe du film ou a` l’interface film/substrat
(p=0 entraˆıne une perte de la phase et de l’amplitude), R (0 ≤ R ≤ 1) est la probabilite´
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qu’un e´lectron subisse une collision e´lastique au niveau des joints de grains (si R=1, les
e´lectrons sont confine´s dans les grains) et d est la taille moyenne des grains. Comme on l’a
vu au paragraphe pre´ce´dent 1.2.1, il est observe´ que la taille des grains en microe´lectronique
est du meˆme ordre de grandeur que l’e´paisseur des films. On peut imaginer alors comme
sur la figure 1.4 que si l’e´paisseur diminue, le nombre de grains par unite´ de surface va
augmenter. Dans ce cas, l’augmentation de la quantite´ de joints de grains va entraˆıner une
augmentation du nombre d’e´lectrons re´fle´chis et accroˆıtre par conse´quent la re´sistivite´ des
films les plus minces.
1.2.3 Effet d’e´chelle sur les proprie´te´s me´caniques des me´taux
La figure 1.5 montre l’e´volution de la contrainte uniaxiale en traction en fonction de la
de´formation pour des films minces de paladium [Idrissi et al., 2011] de 80, 160 et 310 nm.
Idrissi et al mettent ainsi en e´vidence que la limite e´lastique de films minces de Paladium

















Thickness = 80 nm
Thickness = 160 nm









0 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05 0.06
Figure 1.5 – Courbe contrainte de´formation en compression uniaxiale pour des films minces de
Paladium de 80, 160 et 310 nm.
Le comportement me´canique des mate´riaux cristallins a e´te´ tre`s largement e´tudie´ du-
rant les dernie`res de´cennies. Un des me´canismes qui permet d’expliquer les observations
d’Idrissi sur les films minces de Paladium est connu sous le nom de loi de Hall-Petch ,
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qui tend a` faire croˆıtre la contrainte quand la taille des grains diminue. Dans les me´taux
cristallins, le glissement des dislocations est a` l’origine de la de´formation. Ces dislocations
peuvent eˆtre bloque´es ou ralenties par des de´fauts comme des inclusions, d’autres disloca-
tions ou des joins de grains. Ainsi, la taille des grains est un parame`tre important dans le
comportement me´canique. La loi de Hall-Petch s’exprime selon l’e´quation 1.2.




σy est la limite e´lastique, σ0 est une constante intrinse`que du mate´riau correspondant
a` la contrainte a` laquelle les dislocations commencent a` se propager,ky est le coefficient de
durcissement et d est le diame`tre moyen des grains. Comme on l’a vu dans le paragraphe
pre´ce´dent, 1.2.1, la taille des grains est classiquement de l’ordre de grandeur de l’e´paisseur
du film mince. Plus le film sera mince, plus la taille des grains sera petite. Ainsi, selon la
loi de Hall Petch, on s’attend a` obtenir une augmentation de la limite e´lastique.
Logiquement, on peut essayer de pre´dire l’e´volution du comportement me´canique d’un
mate´riau hypothe´tique dont la taille des grains serait infiniment petite. On pourrait alors
s’attendre a` une limite e´lastique e´gale a` la limite e´lastique the´orique. Cependant Schuh
et Nieh observent sur des nanocristaux d’alliages de Nickel de quelques nanome`tres de
diame`tre, que la durete´ de´croˆıt avec le diame`tre des grains [Schuh and Nieh, 2003]. Cette
observation n’est pas compatible avec la loi de Hall Petch et une des explications re´side
dans les me´canismes de glissement aux joints de grains qui entraˆınent un adoucissement
du mate´riau.
Inde´pendamment de ces me´canismes de glissements aux joints de grain, l’existence
meˆme de la de´formation plastique par mouvements de dislocations est remise en cause
quand la taille de la structure e´tudie´e diminue. En effet, que devient la de´formation
plastique si le mate´riau ne contient plus suffisamment de dislocations ou de sources de
dislocations ?
Dans tous les cas, ces effets d’e´chelles dans les me´taux sont lie´s aux effets de structure
d’un cristal avec ses de´fauts (dislocations, pre´cipite´s ou taille de grains), qui modifieront les
proprie´te´s me´caniques. Si on imagine maintenant un me´tal amorphe, plusieurs questions
se posent. Comment se comporterait me´caniquement un mate´riau sans grain ? Et si ce
mate´riau existait, y aurait-il un effet d’e´chelle e´tant donne´ qu’il serait alors identique
quelle que soit l’e´chelle d’observation ?
1.3 Les verres me´talliques
Les alliages me´talliques sont ge´ne´ralement dans un e´tat cristallin apre`s e´laboration par
fusion. Mais si une vitesse de refroidissement suffisamment grande est obtenue, il est possi-
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ble d’e´viter la cristallisation qui consiste en une organisation atomique avec l’e´nergie libre
la plus basse. Ainsi, un mate´riau me´tallique amorphe (e´galement appele´ verre me´tallique,
ou Metallic Glass (MG) en anglais) pre´sente une organisation atomique similaire a` celle
dans l’e´tat liquide et est commune´ment appele´ verre me´tallique. Cet e´tat amorphe est
caracte´rise´ par un ordre atomique a` courte distance entre les atomes mais une absence
d’ordre a` longue distance. Dans le paragraphe suivant, nous allons voir la de´finition d’une
structure amorphe. Puis nous aborderons diffe´rents proce´de´s d’e´laboration et les concepts
e´nerge´tiques associe´s aux verres me´talliques massifs (ou BMG pour Bulk Metallic Glass).
1.3.1 Structure des verres me´talliques
Une fac¸on simple d’imaginer l’aspect de la structure d’un verre me´tallique est de fixer
la position des atomes de l’alliage dans son e´tat liquide. En 1960, des simulations et des
mesure par diffractions de neutrons et de rayons X (DRX) ont e´te´ re´alise´es par Bernal et al
et ont montre´ que dans un liquide monoatomique, les atomes semblent s’organiser de fac¸on
d’autant plus structure´e que l’on se place pre`s du liquidus [Bernal and Mason, 1960]. En
1964, Franck sugge`re qu’il existe une barrie`re e´nerge´tique pour initier la germination dans
un liquide surfondu, qui provient de l’organisation icosae´drique (polye`dre a` 12 sommets et
20 faces) des atomes [Frank, 1952]. Il est commune´ment admis dans la communaute´ scien-
tifique que de telles structures existent dans les liquides, notamment graˆce a` l’utilisation
de simulations nume´riques, et ce malgre´ la difficulte´ a` les de´montrer expe´rimentalement.
La figure 1.6 montrent des exemples d’icosae`dres CuZr utilise´s par Cheng et al dans leurs
mode´lisations nume´riques avec un atome de cuivre au centre [Cheng et al., 2008].
Figure 1.6 – Exemples de structures icosae´driques obtenues en simulations nume´riques. Les petites
sphe`res repre´sentent les atomes de cuivre et les grandes les atomes de zirconium [Cheng et al.,
2008].
Pour Cheng et al, le nombres de groupements icosae´driques augmente dans des al-
liages CuZr lors du refroidissement entre la tempe´rature du liquidus et la tempe´rature de
transition vitreuse (Tg) [Cheng et al., 2008]. Ils montrent e´galement que les atomes avec
la plus faible mobilite´ sont ceux pie´ge´s par ces structures icosae´driques et que les alliages
comprenant ces icosae`dres auront la meilleure capacite´ d’amorphisation. En 2006, des sim-
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ulations de dynamique mole´culaire sur des alliages NiP compare´es a` des mesures de DRX
et d’EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure) ont montre´ que les liquides sont
mieux organise´s a` basse tempe´rature mais aussi que la nature des clusters forme´s diffe`re
selon la nature des atomes [Sheng et al., 2006]. Lors d’un refroidissement, la structure
atomique locale des verres sera donc compose´e d’icosae`dres d’autant plus irre´guliers que
la vitesse de refroidissement sera e´leve´e. Ces icosae`dres constituent l’ordre a` courte dis-
tance, c’est a` dire que l’on peut estimer la position des plus proches atomes voisins. Plus ils
seront irre´guliers, et plus il sera difficile de de´terminer la position des atomes de rang 2. On
parlera d’absence d’ordre pour les atomes au dela` de quelques distances inter atomiques.
L’absence d’ordre a` longue distance dans les verres me´talliques introduit un exce`s de
volume appele´ volume libre . Il est note´ x et est de´fini comme le rapport entre le volume
en exce`s et le volume dans un e´tat comple`tement relaxe´ note´ V*. Plus le refroidissement
sera rapide pour l’obtention du verre me´tallique, plus le volume libre sera important.
x =
V − V ∗
V ∗ (1.3)
1.3.2 Historique
Les connaissances sur les verres me´talliques ont e´te´ acquises progressivement au gre´
des techniques permettant d’obtenir ces mate´riaux. Les premiers verres me´talliques macro-
scopiques ont e´te´ obtenus par trempe sur roue (en anglais melt-spinning) en 1959 par
Duwez et Klement. Cela consistait en une trempe rapide d’un alliage fondu sur une roue
en cuivre en rotation a` grande vitesse, e´quipe´e d’un syste`me de refroidissement [Klement
et al., 1960]. Ils obtinrent ainsi le premier verre me´tallique sous forme de ruban a` partir
d’un binaire Au-Si, d’une e´paisseur de 10 microme`tres graˆce a` une vitesse de refroidisse-
ment supe´rieure a` 106 K.s−1. Les rubans obtenus pouvaient pre´senter une e´paisseur de
quelques microns jusqu’a` une centaine de microme`tres selon les alliages utilise´s.
Quelques anne´es apre`s, les premie`res compositions ternaires ont e´te´ obtenues avec des
bases paladium (Pd-Si-Ag, Pd-Si-Cu and Pd-Si-Au) et des vitesses de refroidissement
infe´rieures a` 103 K.s−1 [Chen, 1974]. Au de´but des anne´es 90, de nouvelles compositions
font leur apparition, principalement graˆce aux travaux des e´quipes d’Akihisa Inoue. C’est le
de´but des verres me´talliques massifs avec une augmentation de la taille critique de quelques
centaines de microme`tres a` plusieurs centime`tres. Citons par exemple les bases Magnesium
[Inoue et al., 1988], les bases Zirconium [Inoue et al., 1990], les bases Fer[Inoue et al., 1997]
ou les bases Paladium [Inoue et al., 1997]. En 1992, Jonhson et Peker commercialisent le
premier verre me´tallique massif avec une composition Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5 mieux
connu sous l’appellation Vitreloy 1 [Peker and Johnson, 1993].
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1.3.3 Re`gles empiriques pour l’e´laboration
Un verre me´tallique est par de´finition dans un e´tat me´tastable et aura tendance a`
cristalliser. Toute la difficulte´ de l’e´laboration des verres re´side dans la capacite´ a` empeˆcher
la formation et la croissance des cristaux. Pour cela, le syste`me doit avoir une grande
e´nergie d’interface liquide-solide et le re´arrangement a` longue distance des atomes doit
eˆtre difficile. A partir des nombreuses e´tudes re´alise´es sur l’effet de la composition sur la
capacite´ d’amorphisation d’un alliage me´tallique (ou GFA, Glass Forming Ability), des
re`gles empiriques ont pu eˆtre e´rige´es [Inoue, 2000] :
1. Les alliages doivent contenir au moins 3 e´le´ments pour augmenter la difficulte´ a`
former des phases cristallines.
2. Une variation de 12 % entre les diame`tres atomiques des e´le´ments principaux permet
d’augmenter le de´sordre de fac¸on optimale.
3. L’enthalpie de me´lange entre les e´le´ments doit eˆtre ne´gative.
1.3.4 Obtenir un verre me´tallique massif
Lors du refroidissement d’un alliage liquide, il est possible de suivre les variations de
valeurs thermodynamiques comme l’enthalpie (ou le volume spe´cifique) en fonction de la
tempe´rature comme sur la figure 1.7.
Figure 1.7 – Variations de l’enthalpie (H) ou du volume (V), en fonction de la tempe´rature
pendant le refroidissement d’un me´tal pur. Tg repre´sente la tempe´rature de transition vitreuse et
Ts la tempe´rature de solidification (ou de fusion).
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Sur un tel diagramme, la solidification de l’e´tat liquide vers l’e´tat cristallin solide
se traduit par une forte diminution de l’enthalpie comme sur la courbe en pointille´ a`
la tempe´rature de solidification. Lors d’un refroidissement suffisamment lent, les atomes
s’arrangent entre eux pour minimiser l’e´nergie libre du syste`me et l’e´quilibre thermody-
namique est e´tabli a` tempe´rature constante jusqu’a` la solidification comple`te.
Si l’on augmente la vitesse de refroidissement, il est possible d’empeˆcher les atomes de
se re´organiser. Dans ce cas, l’enthalpie de´croˆıt line´airement avec la tempe´rature et n’atteint
pas sa valeur minimale. Le me´tal est alors dans un e´tat liquide, meˆme en dessous de sa
tempe´rature de solidification. On qualifie ce me´tal liquide de surfondu. Le me´tal n’est pas a`
l’e´quilibre thermodynamique, il est alors dans un e´tat me´tastable. La tempe´rature continue
a` de´croˆıtre et la viscosite´ va augmenter. En dessous d’une certaine tempe´rature, les atomes
n’ont plus suffisamment d’e´nergie pour bouger. Ils sont alors fige´s dans leur position.
Cette tempe´rature est appele´e tempe´rature de transition vitreuse, Tg . En dessous de Tg,
l’enthalpie continue a` de´croˆıtre avec une pente proche de celle suivie lors du refroidissement
de l’alliage a` l’e´quilibre. On obtient ainsi un verre me´tallique.
1.3.5 Tempe´ratures de transition vitreuse et de cristallisation
Afin de quantifier les domaines de tempe´rature pour lesquels les proprie´te´s me´caniques
des verres changent, on effectue des mesures de calorime´trie diffe´rentielle a` balayage ou
DSC (Differential Scaning Calorimetry). Une mesure de DSC consiste a` soumettre le
mate´riau a` une rampe de monte´e en tempe´rature. Le flux de chaleur ainsi fourni est
constant. Il peut alors se produire des re´actions endo- ou exo-thermiques dans le mate´riau,
qui modifient alors la quantite´ d’e´nergie a` fournir afin de maintenir constante la rampe de
monte´e en tempe´rature. Ces re´actions sont les conse´quences de modifications structurales
ou de changements d’e´tats du mate´riau a` l’e´chelle atomique. Ainsi, sur la figure 1.8, on
distingue deux zones principales :
– Une zone endothermique correspondant a` la zone de transition vitreuse. Elle de´bute
avec le Tg ”onset”.
– Une zone tre`s fortement exothermique correspondant a` la cristallisation du mate´riau.
Dans la litte´rature, la tempe´rature de transition vitreuse Tg retenue correspond souvent
au Tg onset . La tempe´rature de cristallisation Tx correspond au de´but de la baisse brutale
du flux de chaleur apporte´. La zone de transition vitreuse se de´finit comme l’intervalle de
tempe´rature entre Tg onset et Tg endset. La zone de liquide surfondu se de´finit par ∆T
= Tx-Tg. Il est commune´ment admis que la de´formation homoge`ne d’un verre me´tallique
se de´roule dans cet intervalle.
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Figure 1.8 – Courbe obtenue avec une DSC sur un e´chantillon Zr52.5Cu27Al10Ni8Ti2.5 (com-
mune´ment appele´ D”). On distingue la tempe´rature Tg inflexion pour la tempe´rature de transition
vitreuse, la zone de transition vitreuse de´limite´e par Tg onset et Tg endset, et Tx, la tempe´rature
de cristallisation,(de´but du pic exothermique).
1.3.6 Extrapolation de l’effet d’e´chelle sur la conductivite´ des amorphes.
La figure 1.9 pre´sente la re´sistivite´ mesure´e expe´rimentalement pour des films minces
base or cristallin en fonction de l’e´paisseur. Figurent e´galement les courbes correspondantes
des re´sistivite´s calcule´es a` partir du mode`le de Mayadas [Mayadas and Shatzkes, 1970].
A grande e´chelle, la re´sistivite´ d’un amorphe est plus grande que celle d’un mate´riau
cristallin. En revanche, le mode`le de la re´sistivite´ des films cristallins, montre qu’il existe
une e´paisseur de film en dessous de laquelle le film de verre aurait une re´sistivite´ plus
faible. Comme on l’a de´ja` vu au paragraphe 1.2.2, le mode`le de Mayadas prend en compte
la conductivite´ du mate´riau (a` l’e´chelle du mate´riau massif) et la re´flectivite´ des e´lectrons
sur les joints de grains.
A l’e´tat massif, l’ordonnancement des atomes dans un mate´riau cristallin facilite le
de´placement des e´lectrons contrairement a` une structure amorphe. Mais du fait de la
re´flectivite´ des e´lectrons sur les joints de grains, la` ou la re´sistivite´ augmente rapidement
avec l’augmentation du nombre de joints de grains dans les cristallins, l’absence de grains
dans les amorphes tend a` limiter cette augmentation de la re´sistivite´ en rendant ne´gligeable
le terme prenant en compte la taille des grains. La conductivite´ serait alors meilleure dans
les amorphes en dessous d’une certaine e´paisseur de films. Meˆme si une telle extrapolation
reste a` ve´rifier, une telle particularite´ des amorphes combine´e a` leurs proprie´te´s me´caniques
exceptionnelles, les rendrait tre`s inte´ressants pour les applications en microe´lectronique.
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Figure 1.9 – Resistivite´ en fonction de l’e´paisseur obtenue expe´rimentalement pour des films
minces cristallins Au en accord avec le mode`le de Mayadas, et re´sistivite´ mode`le d’un film amorphe,
calcule´ a` partir de la re´sistivite´ d’un BMG base Au et de l’hypothe`se de l’absence de joint de grains.
La fle`che indique le moment ou la re´sistivite´ dans un amorphe deviendrait plus faible que dans un
me´tal cristallin lorsque l’on diminue l’e´paisseur des films minces.
1.4 Comportement me´canique des verres me´talliques a` l’e´chelle
macroscopique
Comme cela a e´te´ souligne´, le fait qu’un mate´riau amorphe soit conside´re´ comme e´tant
homoge`ne, ses proprie´te´s me´caniques ne devraient pas varier pas avec l’e´chelle e´tudie´e.
Parmi toutes les e´tudes re´alise´es sur les verres me´talliques, il semblerait que des effets
d’e´chelles puissent malgre´ tout exister. La suite de ce chapitre a pour objectif de faire un
e´tat des lieux de la compre´hension des me´canismes de de´formation des verres me´talliques
a` l’e´chelle macroscopique.
En ge´ne´ral, a` basse tempe´rature, on observe macroscopiquement un comportement
fragile avec une de´formation pouvant aller jusqu’a` 2 % comme sur la figure 1.10. Les
courbes contrainte-de´formation montrent qu’avec l’augmentation de la tempe´rature, la ca-
pacite´ de de´formation des verres augmente conside´rablement. A l’instar des verres d’oxydes
de silicium utilise´s par les souﬄeurs de verre, les verres me´talliques, du fait de leur struc-
ture amorphe, pre´sentent un phe´nome`ne de transition vitreuse de`s que l’on se rapproche
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de la tempe´rature Tg onset de´finie au paragraphe 1.3.5 . A noter que les essais re´alise´es
par Lu et al. sont re´alise´s a` vitesse de de´formation constante et que la viscosite´ peut varier
avec la vitesse de de´formation comme on le verra au paragraphe suivant.
Cette diffe´rence de comportement est facilement observable sur la figure 1.11. L’e´chantillon
compresse´ a` froid pre´sente une rupture fragile alors que l’e´chantillon compresse´ a` chaud
se de´forme de manie`re homoge`ne pour une tempe´rature supe´rieure a` sa tempe´rature de
transition vitreuse.
Figure 1.10 – Variation des courbes contrainte-de´formation d’un Vitreloy 1 pour diffe´rentes
tempe´ratures a` une vitesse de de´formation de 0.1 s−1 [Lu et al., 2003].
Figure 1.11 – Photos d’e´chantillons d’essais de compression de verre me´tallique mettant en
e´vidence des exemples de de´formation. De gauche a` droite : massif avant essai, de´forme´ a` chaud
(tempe´rature proche de Tg), pre´sentant une de´formation homoge`ne [Laboratoire Simap] et de´forme´
a` froid avec une rupture fragile avec une bande de cisaillement principale [Han et al., 2009].
Ces modes d’e´coulement sont le point de de´part dans l’interpre´tation des me´canismes
de de´formation homoge`ne et he´te´roge`ne.
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1.4.1 De´formation homoge`ne
Le domaine de de´formation homoge`ne des verres me´talliques se situe a` des tempe´ratures
proches de Tg. A noter que cette gamme de tempe´rature varie en fonction de l’e´le´ment
majoritaire mais aussi de la composition globale de l’alliage. Il importe cependant de de´finir
quelques notions sur les verres me´talliques, directement lie´es aux capacite´s de de´formation.
1.4.1.1 Viscosite´ versus tempe´rature et vitesse de de´formation
L’e´coulement d’un mate´riau s’e´value graˆce a` la viscosite´ qui se de´finit comme un rap-
port entre la contrainte axiale σ (en compression ou en traction) sur 3 fois la vitesse de





Figure 1.12 – Effet de la tempe´rature (croissante de haut en bas) sur la viscosite´ d’un verre
Vitreloy 1 montrant les re´gimes Newtoniens (faibles vitesses, tempe´ratures e´leve´es) et le re´gime
non Newtonien (vitesse de de´formation e´leve´e ou tempe´rature faible) en fonction de la vitesse de
de´formation [Gravier, 2006].
La figure 1.12 pre´sente l’e´volution de la viscosite´ d’un verre en fonction de la vitesse
de de´formation et de la tempe´rature autour de Tg. On distingue alors deux re´gimes :
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– Un re´gime Newtonien pour les faibles vitesses de de´formation et/ou des tempe´ratures
e´leve´es. La viscosite´ est inde´pendante de la vitesse de de´formation.
– Un re´gime non Newtonien pour les vitesses de de´formation e´leve´es et/ou des tempe´ratures
plus faibles. La viscosite´ diminue avec l’augmentation de la vitesse de de´formation.
Ces courbes soulignent e´galement la sensibilite´ de la viscosite´ a` la tempe´rature. Sur la
figure 1.12 une augmentation de 50 C˚ de la tempe´rature permet de diviser la viscosite´ par
1000. On constate ainsi qu’une faible variation de tempe´rature a des effets tre`s important
sur la viscosite´.
1.4.1.2 Mode`les d’e´coulement a` haute tempe´rature
Jusque dans les anne´es 2000, le mode`le de´veloppe´ par Spaepen visible sur la figure
1.13(a), conside´rait les volumes libres comme une espe`ce de lacune atomique dans laquelle
un atome pouvait sauter [Spaepen, 1977]. La de´formation macroscopique re´sultait alors
de sauts successifs d’atomes dans les lacunes pre´ce´demment cre´e´es. Si la simplicite´ de ce
mode`le permet de rendre compte des rhe´ologies observe´es a` chaud [Ble´try, 2004], il ne per-
mettait pas d’expliquer les me´canismes de de´formation a` froid par bande de cisaillement.
(a) (b)
Figure 1.13 – Unite´ d’e´coulement pour une tempe´rature supe´rieure a` Tg selon (a) le mode`le des
volumes libres [Spaepen, 1977], (b) le mode`le des zones de cisaillement STZ avec un me´canisme de
diffusion des atomes [Argon, 1979].
En paralle`le, le mode`le des zones de cisaillement (ou STZ pour Shear Transformation
Zone) ou aussi appele´ mode`le d’Argon permet d’expliquer les deux modes de de´formation.
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Le de´faut conside´re´ dans ce mode`le est un groupe d’atomes avec une fraction importante
de volume libre comme sur la figure 1.13(b). Ce groupe d’atomes, soumis a` une contrainte
de cisaillement va se de´former d’autant plus facilement que la densite´ de volume libre est
importante. Du fait de la haute tempe´rature, ces de´fauts cisaille´s sont imme´diatement
relaxe´s et ne sont donc plus soumis a` des contraintes de cisaillement. Cela entraˆıne donc
un mouvement coope´ratif des atomes les uns par rapport aux autres [Argon, 1979].
A partir du mode`le d’Argon, si l’on conside`re une zone de plus faible densite´ soumise
a` un cisaillement, l’augmentation de la tempe´rature augmente la mobilite´ atomique des
atomes les uns par rapport aux autres [Argon, 1979]. On cisaillera alors d’autant plus facile-
ment le de´faut. De plus, la tempe´rature favorise e´galement la relaxation des contraintes
dans le mate´riau. Ainsi, on obtient un cisaillement du de´faut dans une configuration aussi
stable que la position initiale. Si le de´faut ne revient pas dans son e´tat initial, meˆme apre`s
relaˆchement de la contrainte, on parle alors de de´formation viscoplastique. A l’e´chelle de
l’e´chantillon, un nombre de de´fauts suffisant implique que tout le mate´riau se de´forme.
L’une des conse´quences de cette proprie´te´ des verres est qu’il existe des domaines de
tempe´rature proche de Tg et de vitesse de de´formation permettant de les mettre en forme.
De nombreuses e´tudes ont porte´ sur la de´formabilite´ des verres me´talliques [Schroers et al.,
2007] et certaines, pour les plus impressionnantes ont conduit a` obtenir des rapports de
formes tre`s importants notamment graˆce aux techniques de nano moulage [Kumar et al.,
2009].
1.4.2 De´formation he´te´roge`ne
La figure 1.14 montre les courbes contrainte-de´formation de verres me´talliques base
Zr, ici du D”(Zr52.5Cu17.9Al10Ni14.6Ti5) [Zhang et al., 2004].
Ces courbes permettent d’extraire plusieurs informations sur les domaines e´lastiques
et plastiques :
– Le comportement me´canique varie peu a` froid avec la vitesse de de´formation.
– La contrainte a` rupture est sensiblement la meˆme en traction qu’en compression
(entre 1,7 et 1,8 GPa pour le verre D”). On notera ici qu’il n’y a pas de dispersion
de la limite a` rupture, remarque valable pour les verres me´talliques en ge´ne´ral, qui
ne pre´sentent pas de dispersion statistique quand a` la limite a` rupture.
– Seuls les essais en compression pre´sentent un domaine plastique, pouvant aller jusqu’a`
3% de de´formation globale tandis que les e´chantillons en traction ont une de´formation
maximale de l’ordre de 2%.
Pour comparaison, des alliages cristallins base Zr conventionnels ont une limite e´lastique
entre 500 et 700 MPa et leur module d’Young est 20% plus e´leve´.
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Figure 1.14 – Courbes contrainte-de´formation de verre me´talliques base Zr mettant en e´vidence
leur comportement en compression C1 et C2 avec des vitesses de de´formation de 10−3 s−1 et C2 a`
10−4 s−1 et en traction T1 et T2 respectivement a` 3.10−3 s−1 et 3.10−4 s−1 [Zhang et al., 2004].
1.4.2.1 Bandes de cisaillement
Soumis a` une contrainte a` basse tempe´rature, les verres me´talliques pre´sentent le plus
souvent une fracture localise´e dans un plan dont l’orientation change avec le mode de
sollicitation. Dans le cas de compressions uni axiales par exemple, le plan de la fracture
forme un angle infe´rieur a` 45˚ avec l’axe de chargement alors qu’il sera le´ge`rement supe´rieur
a` 45˚ dans le cas des essais de traction [Zhang et al., 2003]. Ceci laisse a` penser que les
verres peuvent pre´senter une sensibilite´ a` la pression hydrostatique. Par ailleurs, la fracture
plane est ge´ne´ralement localise´e dans un plan d’environ 10 nanome`tres d’e´paisseur [Zhang
and Greer, 2006] commune´ment appele´ ”bande de cisaillement” (Shear Band, SB).
Macroscopiquement, les courbes contrainte-de´formation et l’observation des plans de
rupture correspondent a` un comportement fragile. Microscopiquement, chaque type d’essai
est associe´ a` des facie`s de rupture diffe´rents : on parle de motif en ”veines” pour la
compression comme sur l’image 1.15.a et de motifs en rivie`res pour la traction [Zhang
et al., 2004]. Ces motifs sont les te´moins d’une plasticite´ locale. La pre´sence de gouttelettes
sur la figure 1.15.b observe´es a` l’aide d’un MEB FEG (Field Emission Gun) sur les areˆtes
des veines sugge`rent meˆme l’existence d’une fusion locale.
A` partir d’e´chantillons de verres me´talliques recouverts d’une fine couche d’e´tain,
Lewandowski et Greer montrent qu’il existe une zone autour de la bande de cisaille-
ment ou` l’e´tain a fondu, re´ve´lant par la` meˆme une e´le´vation locale de la tempe´rature.
De l’observation de la taille des gouttelettes d’e´tain, ils estiment que la tempe´rature dans
la bande pourrait atteindre jusqu’a` 1000˚ C en quelques nanosecondes, corroborant ainsi
l’observation des gouttelettes observe´es sur la figure 1.15.b [Lewandowski and Greer, 2005].
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(a) (b)
Figure 1.15 – (a) Image MEB du facie`s de rupture d’un e´chantillon en compression de Vitreloy
1. Il met en e´vidence le motif en veines. (b) Gouttelettes re´ve´le´es sur une image prise au MEB
FEG [Gravier, 2006].
Au regard de l’e´cart entre la tempe´rature de fusion des verres et la tempe´rature at-
teinte dans les bandes, une modification de la structure amorphe est envisageable. Shibata
et al montrent alors sur des e´prouvettes de flexion Pd78Cu6Si16 qu’aucune cristallisation
ne survient dans la bande de cisaillement mais plutoˆt autour de cette dernie`re entre 20
et 130 nm du centre de la bande. Une des explications avance´es repose sur le diffe´rentiel
de tempe´rature entre la bande et le reste du mate´riau. L’e´cart entre la tempe´rature max-
imale atteinte et la tempe´rature ambiante induit un gradient important de la vitesse de
refroidissement dans la bande qui provoque un phe´nome`ne similaire a` une trempe, perme-
ttant de conserver l’e´tat amorphe. En revanche, la faible variation de tempe´rature diffuse´e
autour de la bande de cisaillement pre´sente un gradient de refroidissement plus faible
et correspondrait a` un refroidissement lent, entraˆınant une cristallisation [Shibata et al.,
2010].
1.4.2.2 Mode`le des STZ pour la de´formation he´te´roge`ne.
Si le mode`le de Spaepen vu au paragraphe pre´ce´dent ne permet pas d’expliquer l’ap-
parition des bandes de cisaillement, celui d’Argon en revanche offre une piste sur la
compre´hension des me´canismes de de´formation. Dans le mode`le des STZ a` basse tempe´rature,
Argon conside`re des zones de moindre densite´ (ou de plus grand volume libre) soumis a
une contrainte de cisaillement. Deux re´ponses des groupes d’atomes sont alors possibles.
Si le de´placement des atomes est faible, relaˆcher la contrainte entraˆıne un retour e´lastique
des atomes a` leurs positions initiales. En revanche, si l’on provoque une re´organisation
de la position des atomes, on se place dans le domaine viscoplastique. Le de´faut est donc
cisaille´ par un mouvement global d’un groupe d’atomes sur un autre afin de relaxer la
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contrainte comme cela est repre´sente´ sur la figure 1.13(b) vue pre´ce´demment.
La figure 1.16 montre l’e´volution de la de´formation d’un icosae`dre ZrCu qui se cisaille
a` presque 45˚ sous une sollicitation en compression uni axiale [Cao et al., 2009]. Cette
repre´sentation issue d’une e´tude en dynamique mole´culaire permet d’observer en 3 dimen-
sions pour un icosae`dre le re´sultat d’un me´canisme similaire a` celui de´crit par Argon en
deux dimensions.
Figure 1.16 – Evolution d’un icosae`dre en compression en dynamique mole´culaire. L’axe de
de´formation de l’icosae`dre suit un angle a` presque 45˚ (fle`che noire) par rapport a` la sollicitation
(fle`ches blanches). Les petits sphe`res repre´sentent les atomes de cuivre et les grandes les atomes
de zirconium [Cao et al., 2009].
A l’e´chelle supe´rieure, un effort exerce´ sur un e´chantillon comme sur le sche´ma 1.17.a)
va entraˆıner une localisation de contrainte autour d’une STZ. Si le de´faut se cisaille,
la contrainte est relaxe´e, mais du fait de la continuite´ de la matie`re, elle est transmise
aux atomes environnants comme sur le sche´ma 1.17.b). De fait, les atomes voisins sont
a` leur tour soumis a` une contrainte de cisaillement, qui se transmet ainsi suivant une
direction pre´fe´rentielle. Cette dernie`re ame`nera probablement la contrainte de cisaillement
a` rencontrer d’autres de´fauts [Argon, 1979]. Ce mode`le conduit ainsi a` cisailler le mate´riau
de part en part et permettrait d’expliquer la formation des bandes de cisaillement.
1.4.2.3 Nucle´ation et propagation des bandes de cisaillement
D’apre`s de nombreuses observations, les bandes de cisaillement ne conduisent pas tou-
jours a` une rupture catastrophique du mate´riau. Il arrive que des bandes se forment et
qu’il n’y ait pas de rupture de l’e´prouvette. C’est le cas des verres pre´sentant un le´ger
domaine plastique similaire a` celui observe´ sur les courbes de la figure 1.14 C1 et C2. Il
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Figure 1.17 – Sche´ma repre´sentant la de´formation d’un de´faut e´le´mentaire. (a) Sous l’effort
applique´ sur l’e´chantillon, un de´faut e´le´mentaire est pre´fe´rentiellement active´. (b) Afin de s’ac-
commoder a` la contrainte, le de´faut est cisaille´. Ceci provoque la relaxation de la zone initialement
affecte´e. Mais du fait de sa continuite´, le mate´riau transfert le champ de contrainte dans le voisi-
nage du de´faut initial. Il apparaˆıt une direction pre´fe´rentielle de contrainte et de de´formation qui
peut atteindre alors un autre de´faut.
est alors possible de quantifier certaines grandeurs propres aux SB. Les e´tudes portant
sur la formation des bandes de cisaillement et leurs propagations se sont principalement
concentre´es sur la mesure de la marche de cisaillement forme´e (shear offset), comme sur
le sche´ma 1.18 [Ye et al., 2009a, Wu et al., 2009].
A partir des dimensions mesure´es sur le shear offset, deux orientations peuvent eˆtre
conside´re´es pour expliquer la formation des bandes de cisaillement. La premie`re suppose
l’existence d’une dimension critique d’un de´faut au dela` duquel la propagation de la bande
de cisaillement conduit a` une instabilite´ puis a` la rupture. Il s’agit d’un crite`re portant
sur la nucle´ation. De`s lors, avec une telle hypothe`se, on peut imaginer une dimension
d’e´chantillon infe´rieure a` la taille du de´faut qui conduirait a` un me´canisme de de´formation
homoge`ne [Yang et al, 2010] et a` l’existence d’un effet d’e´chelle intrinse`que. La seconde
approche, plus re´pandue selon Yang et al, conside`re le me´canisme de propagation de la
bande de cisaillement comme e´tant simultane´ [Wright et al., 2009].
Sur la figure 1.18 sont repre´sente´s les deux modes de propagation envisage´s. La propa-
gation progressive part d’un point et se propage vers la surface exte´rieure de l’e´chantillon
avec l’avancement d’une zone de cisaillement, analogue au me´canisme de fissuration. Le
second correspond a` un glissement d’ensemble d’une partie de l’e´chantillon sur l’autre de
part et d’autre de la bande de cisaillement.
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Figure 1.18 – Sche´ma illustrant les me´canismes de propagation simultane´ ou progressif d’une
bande de cisaillement [Yang and Liu, 2011].
Mode`le du cisaillement progressif
Ce concept repose sur une analogie avec le mode`le de propagation de fissure que l’on
observe classiquement sur les mate´riaux cristallins. Sous une contrainte de compression
comme sur la figure 1.20, des unite´s d’e´coulement sont active´es. Elles s’accumulent dans le
mate´riau. A partir d’une certaine contrainte, on imagine une zone dans laquelle les groupes
d’atomes sont cisaille´s sous l’effet de la contrainte lorsque celle-ci de´passe la re´silience
du mate´riau, ou autrement dit l’e´nergie de cohe´sion des atomes. La concentration de
contrainte re´sultante au bord de cette zone provoque un cisaillement des autres unite´s
d’e´coulement et elle se de´place alors jusqu’a` la surface de l’e´chantillon et le me´canisme
s’arreˆte. On parle de front de bande de cisaillement [Wright et al., 2009, Demetriou et al.,
2008, Yang and Liu, 2011].
Mode`le du cisaillement simultane´
Ici, on conside`re un mouvement d’ensemble relatif des atomes au dessus de la bande
de cisaillement sur les atomes au dessous dans un me´canisme de glissement global. Sur
la figure 1.20, des de´fauts sont d’abord active´s. Le nombre des de´fauts active´s augmente
avec la contrainte exerce´e. Comme on l’a vu dans le mode`le d’Argon, ces de´fauts sont
oriente´s suivant la direction de contrainte maximale. Statistiquement, un grand nombre
de de´fauts active´s vont se retrouver aligne´s selon un chemin de moindre re´sistance. Une fois
la re´silience du mate´riau atteinte, Les liaisons vont rompre simultane´ment et provoquer
l’apparition d’une marche [Ye et al., 2009a, Song et al., 2008].
Observations comple´mentaires sur le me´canisme de propagation
Lorsque l’on aborde la proble´matique de la propagation d’un front de bande de cisaille-
ment ou du de´placement d’un ensemble d’atomes par rapport a` un autre, il est le´gitime de
se poser des questions sur la ce´le´rite´ d’un tel phe´nome`ne. Sur l’e´tude a` haute re´solution
d’une courbe de compression, on constate en ge´ne´ral un adoucissement tre`s bref de la
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Figure 1.19 – Sche´ma d’un mode`le repre´sentant la formation d’une bande de cisaillement et
une propagation de type progressive. Initialement, (a) des unite´s d’e´coulement sont sollicite´es en
cisaillement dans le mate´riau. (b) Sous l’augmentation de la contrainte, ce nombre d’unite´ aug-
mente. La contrainte va alors augmenter dans chacune de ces unite´s, (c) conduisant a` la formation
d’une longueur critique de de´fauts au dessus de laquelle se forme une bande de cisaillement instable,
(d) dont le front de propagation se de´place pour cre´er une marche en bordure d’e´chantillon(e).
Figure 1.20 – Sche´ma d’un mode`le repre´sentant la formation d’une bande de cisaillement. Ini-
tialement, (a) des unite´s d’e´coulement sont sollicite´es en cisaillement dans le mate´riau. (b) Sous
l’augmentation de la contrainte, ce nombre d’unite´ augmente. La contrainte va alors augmenter
dans chacune de ces unite´s , (c) conduisant a` la formation d’un chemin de moindre re´sistance ou
de contrainte maximale suivant les directions de contraintes pre´fe´rentielles. (d) Lorsque la con-
trainte dans cette bande de´passe la limite e´lastique du mate´riau,une bande de cisaillement s’active
(e).
charge qui pourrait correspondre au premier instant d’un me´canisme progressif, puis d’une
chute brutale de la charge qui conviendrait a` un me´canisme de cisaillement simultane´. La
pre´cision des outils tels que les jauges de de´placement [Wright et al., 2009] ou les came´ras
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ultrarapides [Chen et al., 2009] ont montre´ que la vitesse des bandes e´tait supe´rieure
a` leur re´solution et que si l’un ou l’autre ou les deux me´canismes existaient, leurs sig-
naux seraient superpose´s. A l’aide d’une technique d’e´mission acoustique, Vinogradov a
re´ussi a` de´terminer la vitesse d’une bande de propagation [Vinogradov, 2010]. Il estime
que la vitesse varie entre 10 et 100 m/s. Il sugge`re l’existence d’un me´canisme progressif
extreˆmement rapide en plusieurs e´tapes. Il interpre`te ainsi le signal rec¸u comme e´tant l’ac-
tivation d’un ensemble de STZ qui amorce une rupture, suivi d’une e´tape de propagation
ultra-rapide.
Une e´tude de Dalla Torre a montre´ un signal acoustique identique. En revanche, il
conclut a` un me´canisme de cisaillement complexe conduisant a` la formation non pas d’une
mais de plusieurs bandes de cisaillement autour d’une bande principale sur laquelle va se
produire le glissement du a` la fusion du mate´riau. Il interpre`te cela comme un me´canisme
collaboratif de plusieurs SB simultane´es [Dalla Torre et al., 2010]. Par ailleurs, une e´tude
de Georgarakis semble abonder en ce sens en montrant que les serrations de la contrainte
d’essai de compression sont lie´es a` plusieurs bandes de cisaillement et non pas une seule
[Georgarakis et al., 2008].
L’extreˆme rapidite´ de la propagation des bandes de cisaillement ne permet pas de con-
clure quant au processus de propagation. Le me´canisme global de propagation de la bande
pourrait eˆtre un me´lange des deux mode`les de propagation. Sous l’effet de la contrainte,
on atteindrait la limite e´lastique d’une zone, qui provoquerait alors une re´partition des
efforts sur les autres liaisons conduisant au cisaillement de tout un plan d’atomes. Du fait
de la grande limite e´lastique, une grande quantite´ d’e´nergie est re´partie dans l’e´chantillon.
Cette e´nergie se dissipe brutalement dans le plan fragilise´. Cette dissipation conduirait a`
la fusion locale du mate´riau qui entraˆınerait le glissement d’une partie de l’e´chantillon sur
l’autre.
1.5 Effets d’e´chelles sur les proprie´te´s me´caniques des verres
me´talliques
Diffe´rentes approches justifient l’inte´reˆt porte´ aux effets d’e´chelles dans les verres
me´talliques. Premie`rement, comme on l’a vu au paragraphe 1.2.3, en conside´rant la loi
de Hall-Petch, on peut conside´rer les verres me´talliques comme e´tant un alliage avec une
infinite´ de grains, chaque atome e´tant un grain. De`s lors, la limite e´lastique serait e´gale
a` la valeur the´orique. Ces proprie´te´s me´caniques exceptionnelles aux petites e´chelles con-
stituent un axe de de´veloppement industriel dans les micros et nanotechnologies. Ensuite,
la quasi absence de plasticite´ dans les BMG conduit a` s’interroger sur l’origine micro-
scopique des me´canismes de de´formation. Leur compre´hension aux petites e´chelles offrirait
des pistes de re´flexion pour ame´liorer les proprie´te´s des BMG.
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La premie`re sous section va de´tailler les observations qui tendraient a` de´tecter ou
non des effets d’e´chelles en fonction du type d’essai. Les essais les plus courants sont la
compression de micropiliers et la nano indentation. Quelques essais de traction offrent
des observations inte´ressantes. Enfin les essais de flexion sont un des types d’essais les
moins exploite´s. La seconde sous section va tenter d’extraire de ces essais si les grandeurs
me´caniques classiques sont sensibles ou non aux changements d’e´chelles.
1.5.1 Observations expe´rimentales
1.5.1.1 Compression de micropiliers
Les essais sur micropiliers en verre me´tallique ont fait l’objet du plus grand nombre
d’e´tudes, soulevant des interrogations sur les me´canismes de de´formation.
Les micropiliers sont usine´s a` l’aide de FIB (Focused Ion Beam). Son fonctionnement
est analogue a` celui d’un MEB. Le faisceau d’e´lectrons non destructif est double´ d’un fais-
ceau d’ions focalise´s, ge´ne´ralement du gallium, qui permet de vaporiser la matie`re ou` l’on
n’en veut pas. Le FIB autorise l’usinage de pie`ces complexes a` tre`s petite e´chelle. Des cylin-
dres sont alors de´gage´s sur les surfaces de mate´riaux massifs ou sur des films minces, avec
des tailles pouvant aller d’une dizaine de nanome`tres a` plusieurs microns. Le micropilier
est ensuite sollicite´ a` l’aide d’un nano indenteur muni d’un indent plat suffisamment grand
pour e´craser l’e´chantillon en entier et obtenir les courbes forces de´placement. A noter que
les nano indenteurs ont la capacite´ d’eˆtre pilote´s en force ou en de´placement et que leurs
rigidite´s sont conside´re´es comme e´tant bien supe´rieures a` celles des mate´riaux teste´s.
L’e´quipe de Volkert a e´te´ une des premie`res a` montrer l’existence probable d’un effet
d’e´chelle sur le mode d’e´coulement et la variation de la limite e´lastique. Ils ont obtenu les
images de la figure 1.21 a` partir d’un verre me´tallique Pd77Si23 sur des micropiliers de
3.61 µm, 1,84 µm, 440 nm et 140 nm. Les images (a) et (b) montrent une de´formation par
bandes de cisaillement. En revanche aucun signe de localisation de la de´formation n’est
visible sur les images (c) et (d). On passe donc d’un mode de de´formation he´te´roge`ne a`
un mode de de´formation homoge`ne quand on diminue la taille des e´prouvettes [Volkert
et al., 2008]. L’une des hypothe`ses avance´es pour expliquer ce changement apparent de
me´canisme de de´formation est que la taille des de´fauts ou le volume de l’e´chantillon sollicite´
n’est pas suffisant pour provoquer l’apparition de bande de cisaillement.
La figure 1.22 montre les courbes contrainte-de´formation obtenues dans le cas des
micropiliers pre´ce´dents. Le le´ger e´cart entre les niveaux de contrainte pour les deux plus
gros piliers peut eˆtre duˆ a` une erreur de mesure comme le montre la barre d’erreur. Par
ailleurs, les e´volutions de la contrainte sont similaires entre elles au moins pour les trois
piliers au dessus de 400 nm. Au contraire, le changement de me´canisme de de´formation
entre 1 µm et 500 nm s’accompagne d’une baisse apparente de la limite e´lastique ainsi que
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Figure 1.21 – Images MEB de micropiliers de diame`tres (a)3.61 µm, (b) 1.84 µm,(c) 440 nm,
and (d) 140 nm de´forme´s avec un nanoindenteur. Le me´canisme de de´formation passe d’une
de´formation he´te´roge`ne avec bandes de cisaillement a` un me´canisme homoge`ne [Volkert et al.,
2008].
d’un me´canisme qui augmente la contrainte dans le mate´riau avec la diminution de la taille
de l’e´chantillon. Concernant cette augmentation de la contrainte, il est envisageable qu’il
provienne de la variation de section des micropiliers, qui pre´sentent une forme le´ge`rement
conique, nettement plus prononce´e pour les plus petits e´chantillons. De`s lors, si l’on se
concentre sur l’e´volution de la limite e´lastique, elle peut sembler surprenante si l’on se re´fe`re
aux mate´riaux cristallins, qui voient leur limite e´lastique augmenter avec l’accroissement
du nombre de joints de grains qui bloquent les dislocations. A tout le moins, si les verres
obtenus sont parfaitement amorphes, une limite e´lastique constante avec la taille e´tait
attendue du fait de l’homoge´ne´ite´ du mate´riau.
Figure 1.22 – Courbes contrainte-de´formation de micropiliers de diame`tre (a)3.61 µm, (b) 1.84
µm,(c) 440 nm [Volkert et al., 2008].
De leur coˆte´, Dubach et al ne de´tectent pas de transition entre une de´formation
he´te´roge`ne et une de´formation homoge`ne. La figure 1.23 montre meˆme pour le plus petit
pillier en Vitreloy 1 (Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5) de 300nm une bande de cisaillement
[Dubach et al., 2009]. Par ailleurs, si chacun des piliers pre´sente au moins une bande de
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cisaillement, leur nombre tend a` diminuer avec la taille des e´prouvettes.
Figure 1.23 – Courbes contrainte-de´formation pour des micropiliers Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5
diame`tre 0.3, 1 et 3 µm a` vitesse de chargement constant de 0.05, 0.005, et 0.001 mN.s−1, soit
entre 2.10−4 et 5.10−4 s−1. On constate que quelque soit la taille, il y a des bandes de cisaillement
[Dubach et al., 2009].
Paralle`lement, les travaux de Schuster et al semblent confirmer l’absence de de´formation
homoge`ne et ce meˆme pour des micropiliers de 250 nm sur des BMG Pd40Ni40P20. Des
bandes de cisaillement sont effectivement observables sur l’image 1.24.d correspondant au
sommet du micropilier [Schuster et al., 2008].
Figure 1.24 – (a) Micropilier de Pd40Ni40P20 avant de´formation et (b) courbe charge-de´placement
montrant des serrations. (c) et (d) montrent respectivement l’e´prouvette apre`s de´formation et un
zoom sur la localisation par bande au sommet [Schuster et al., 2008].
Les observations des essais sur micropiliers montrent donc qu’il pourrait exister une
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taille d’e´prouvette pour laquelle le mode de de´formation deviendrait homoge`ne. Elle se
situerait entre 440 nm et 1 µm pour un verre Pd Si, serait infe´rieure a` 300 nm pour un
Vitreloy 1 et infe´rieure a` 250 nm pour un verre base Pd40Ni40P20. Si elle existe, celle-ci
de´pendrait donc fortement de la nature des e´le´ments constitutifs du verre me´tallique et
donc probablement de la taille des atomes eux meˆme ou de leur structure, ou encore de
leur organisation.
Si les essais me´caniques sur micropiliers semblent faciles a` re´aliser, ils pre´sentent
ne´anmoins des difficulte´s d’interpre´tation notamment a` cause des chargements. Par ex-
emple, si les faces des e´prouvettes et des mors ne sont pas parfaitement paralle`les, on
obtient des champs de contraintes complexes pouvant introduire du cisaillement ou du
flambement. Inversement, les essais de traction permettent de conduire a` un auto aligne-
ment des efforts et donc des champs de contraintes et de de´formations mais sont par contre
plus laborieux a` mettre en place expe´rimentalement.
1.5.1.2 Essais de traction
Simultane´ment aux e´tudes mene´es par Volkert en compression, un comportement duc-
tile a e´te´ observe´ sur des verres me´talliques Zr52.5Cu17.9Al10Ni14.6Ti5 en traction. Des
e´prouvettes de traction, avec une section de 100 nm x 100 nm et une longueur de 250 nm
ont e´te´ usine´es par FIB. Les images de la figure 1.25 soulignent la pre´sence de deux types
de de´formation. La premie`re ligne correspond a` une rupture suivant une bande de cisaille-
ment qui ne conduit pas a` une rupture brutale, habituellement observe´e a` l’e´chelle macro-
scopique. La seconde ligne montre un de´but de de´formation homoge`ne puis l’apparition
du phe´nome`ne de striction observe´ sur les mate´riaux cristallins ductiles. La de´formation
totale (e´lastique et plastique) est e´value´e respectivement a` 45% et 23%, meˆme si l’on peut
e´mettre des re´serves sur la de´finition de de´formation max dans le premier cas. On peut
toutefois estimer que la de´formation totale de´passe les 20%, comparativement au 1 ou 2%
de de´formation e´lastique dans les BMG a` l’e´chelle microscopique. Dans les deux cas, la
rupture est ductile comme dans le cas des essais avec micropiliers [Guo et al., 2007].
Les observations d’une telle e´tude peuvent eˆtre re´sume´es ainsi :
– A partir de deux e´chantillons en apparence identiques, du moins par le proce´de´
d’e´laboration, deux modes de rupture sont identifiables, l’un avec une striction,
l’autre avec une de´formation par bande.
– Dans les deux cas, la plasticite´ est importante et ne conduit pas a` une rupture
brutale.
– La de´formation est conside´rablement augmente´e si l’on compare a` l’essai de traction
vu pre´ce´demment sur la figure 1.14 [Zhang et al., 2004].
– La transition entre les modes de de´formation semble se situer autour de l’ordre de
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Figure 1.25 – Comparaison des me´canismes de de´formation par bande de cisaillement indique´e
sur la premie`re ligne par des pointille´s blancs et la fle`che et par striction sur la deuxie`me ligne par
les deux fle`ches. Le cercle en pointille´s blanc montre la zone de rupture [Guo et al., 2007].
grandeur de 100 nm pour le verre Zr52.5Cu17.9Al10Ni14.6Ti5.
Un tel comportement est explique´ par Guo comme e´tant la conse´quence d’une diffe´rence
d’e´laboration sur la surface des e´prouvettes. Les de´fauts introduits en surface pourraient
conduire a` une localisation qui se traduirait soit par une bande de cisaillement soit par une
striction. A noter que Guo mentionne e´galement la re´alisation d’essais de micro compres-
sion qui pre´senteraient les deux me´canismes, une de´formation homoge`ne dans un premier
temps suivi d’un glissement stable par bande de cisaillement.
On peut conclure ici que le me´canisme de de´formation peut eˆtre dicte´ non pas par des
conside´rations de tailles d’e´chantillons (ou de volume sollicite´), puisque ici les dimensions
en jeux sont identiques, mais plutoˆt par d’autres parame`tres comme l’e´tat de surface
(effet de rugosite´) ou la structure du verre en surface (modifications dues a` l’usinage FIB),
reportant l’effet d’e´chelle a` une dimension bien infe´rieure a` celle des tailles d’e´chantillons.
On ne peut pas non plus exclure l’existence statistique de de´fauts dans l’une ou l’autre
des e´prouvettes.
Des essais de traction re´cents ont e´te´ re´alise´s par Tian et al sur des e´prouvettes usine´es
au FIB dans des rubans de verre me´tallique Zr51Cu49[Tian et al., 2012]. Un essai de trac-
tion cyclique montre sur la figure 1.26 un premier cycle de charge/de´charge parfaitement
e´lastique. La seconde courbe montre une premie`re partie identique a` la pre´ce´dente jusqu’a`
la premie`re e´toile marquant le de´but d’une rupture de pente. La seconde de´charge est
parfaitement e´lastique. On peut alors assimiler le point repre´sente´ par l’e´toile a` la limite
e´lastique. Lors d’une troisie`me charge, le domaine e´lastique est plus grand et la limite
e´lastique se situe maintenant a` un niveau proche la contrainte maximale atteinte lors de la
seconde charge. La courbe s’incurve ensuite. Ces observations sugge`rent donc l’existence
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d’un me´canisme similaire a` l’e´crouissage observe´ dans certains mate´riaux cristallins.
Figure 1.26 – Courbes contrainte-de´formation d’un essai de traction cyclique sur une e´prouvette
de section carre´e de 200 nm de coˆte´ (les courbes sont de´cale´es pour plus de lisibilite´). Les e´toiles
indiquent la position des limites e´lastiques relatives a` chaque charge [Tian et al., 2012]. La
de´formation plastique re´siduelle entre la seconde et la troisie`me charge de 0.3% est indique´ par
les droites en pointille´s.
Une explication repose sur la sollicitation des zones de cisaillement (STZ) et suppose
l’existence de populations de STZ qui se diffe´rencient par le niveau de contrainte ne´cessaire
qui va permettre de les activer. Autrement dit, les STZ pourraient eˆtre classe´es selon une
e´chelle d’e´nergie d’activation allant des STZ de faible e´nergie d’activation (ou faciles a` ac-
tiver) jusqu’aux STZ de forte e´nergie d’activation (ou difficiles a` activer). Pour simplifier,
on conside`re 3 niveaux d’e´nergies d’activation distincts, facile, moyen et difficile. On sup-
posera e´galement qu’une STZ cisaille´e (et donc relaxe´e) sera plus stable et aura donc une
e´nergie d’activation supe´rieure a` toutes les autres. Elle ne pourra alors plus eˆtre cisaille´e
sans rupture de l’e´prouvette.
– Dans le domaine e´lastique, les STZ sont progressivement active´es en commenc¸ant
par les plus faciles. Si l’on relaˆche la contrainte impose´e, elles reviennent dans leur
e´tat initial, le niveau de contrainte n’e´tant pas suffisant pour atteindre un nouveau
point d’e´quilibre pour la position des atomes. La de´charge est alors parfaitement
e´lastique, les atomes retrouvant tous leur position initiale.
– Si l’on de´passe la limite e´lastique, les STZ les plus faciles a` activer rec¸oivent une
quantite´ d’e´nergie suffisante pour atteindre un nouvel e´tat d’e´quilibre avec le ci-
saillement des STZ. Les positions des atomes les constituants sont alors modifie´es.
Une de´formation plastique est donc induite comme le montre l’aspect irre´versible
de la seconde de´charge de la figure 1.26 avec une de´formation plastique re´siduelle
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de 0.3%. On notera que la de´charge reste parfaitement e´lastique, ce qui traduit
l’e´tat d’e´quilibre de la nouvelle configuration atomique atteinte. Les STZ des niveaux
moyen et difficile n’ont pas e´te´ active´e.
– Si la charge reprend, les STZ pre´ce´demment active´es sont stables. La quantite´
d’e´nergie a` fournir pour activer les STZ d’e´nergies d’activation moyenne est plus im-
portante et la contrainte ne´cessaire pour cisailler les STZ de niveau moyen doit aug-
menter. La nouvelle limite e´lastique est alors plus importante (indique´e par l’e´toile
sur la troisie`me charge). Une fois atteinte, les STZ de niveau moyen se cisaillent a`
leur tour, et entraˆınent une augmentation de la de´formation plastique. En paralle`le,
la contrainte va augmenter e´galement jusqu’a` ce que toutes les STZ moyennes et
difficiles aient e´te´ cisaille´es.
– Le mate´riau est donc de´forme´ plastiquement de manie`re homoge`ne (comme le montre
l’absence de bande de cisaillement a` la surface de l’e´chantillon), et voit sa limite
e´lastique augmenter. Ceci peut eˆtre comparer avec le me´canisme d’e´crouissage avec
les dislocation dans les mate´riaux cristallins.
– Dans ces essais, la rupture intervient pre`s de la contrainte e´lastique the´orique et
bien au dessus de la contrainte a` rupture observe´ pour des verres massifs de meˆme
composition. Il est envisageable que le nombre de STZ n’ait pas e´te´ suffisant pour
entraˆıner la cre´ation d’une bande de cisaillement du fait de la taille de l’e´prouvette.
Il existerait alors un nombre minimal de STZ a` activer, ou une longueur de STZ
contigue¨s pour initier une bande de cisaillement.
Une des conse´quences de ces essais est que la limite e´lastique des mate´riaux amorphes
me´tallique pourrait eˆtre ame´liore´e par le recours a` des cycles me´caniques et permettrait
donc d’approcher les valeurs de contrainte e´lastique the´orique des verres me´talliques.
Les essais de traction constituent une option tre`s se´duisante dans l’e´tude de l’effet
d’e´chelle sur les mate´riaux mais semblent beaucoup plus sensibles a` d’autres parame`tres
mate´riaux comme les inhomoge´ne´ite´s de structures ou de surfaces bien souvent ine´vitables
entre deux e´chantillons. C’est d’autant plus proble´matique que les essais sont expe´rimen-
talement complique´s et entraˆıneraient par conse´quent une e´tude statistique longue. Par
opposition, les essais de nano indentation pre´sentent l’avantage d’eˆtre rapides a` mettre en
œuvre et d’offrir des re´sultats relativement reproductibles.
1.5.1.3 Nano indentation
La nanoindentation est une technique qui s’est conside´rablement de´veloppe´e en science
des mate´riaux. Son utilisation massive est duˆe a` la simplicite´ de mise en place et a` la
rapidite´ pour l’obtention des re´sultats et ce quelque soit le mate´riau e´tudie´ ou sa forme.
Le principe consiste a` appliquer une force sur une surface plane a` l’aide d’une pointe
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dont la forme et la ge´ome´trie sont parfaitement connues. Les valeurs de durete´ ou de
module d’Young sont calcule´es a` partir des courbes force-de´placement et de l’imagerie des
empreintes laisse´es, notamment graˆce aux mode`les de´veloppe´s par Oliver et Pharr [Oliver
and Pharr, 1992, 2004] ou Nix et Gao [Nix and Gao, 1998].
Figure 1.27 – Courbes charge-de´placement de BMG Pd40Cu30Ni10P20 sous diffe´rentes charges
applique´es avec une vitesse de mise en charge constante [Li et al., 2008].
La figure 1.27 est un bon exemple pour montrer l’inte´reˆt de la nanoindentation, et
certaines proprie´te´s inhe´rentes utiles pour l’e´tude de l’effet d’e´chelle dans les verres. Les
courbes charge-de´placement en fonction de la profondeur d’indentation pour un BMG
Pd40Cu30Ni10P20 sont de´cale´es sur la figure pour faciliter leur lecture [Li et al., 2008]. Ces
essais ont e´te´ re´alise´s avec un indent Berkovich, pyramide a` 3 faces avec un angle entre
la hauteur et les faces de 65,35˚ . En pratique les courbes se superposent parfaitement et
te´moigne du caracte`re reproductible des ces essais. Par ailleurs, l’allure parabolique des
courbes montre que les essais sont auto-similaires. Cela signifie que quelque soit l’enfonce-
ment, les allures des champs de contraintes et des champs de de´formations sont identiques.
Il sera alors possible de comparer l’influence de la profondeur d’indentation sur le module
d’Young et la durete´. A partir du mode`le d’Oliver et Pharr, Li a pu de´terminer l’e´volution
de la durete´ en fonction de la profondeur de 0 a` 300 nm. Cette e´tude peut eˆtre conside´re´e
comme portant sur l’effet d’e´chelle en cela que le volume sollicite´ de matie`re augmente
avec la profondeur.
La figure 1.28(a) montre les variations de la durete´ en dynamique (me´thode CSM pour
Continuous Measurement Stiffness), en fonction de la profondeur d’indentation sur un
BMG Au49Ag5.5Pd2.3Cu26.9Si16.3 [Yang and Nieh, 2007]. Dans les premiers nanome`tres,
on enregistre une durete´ infinie, probablement duˆ aux singularite´s de l’indenteur lors de
l’e´tablissement du contact avec la surface. La durete´ chute ensuite jusqu’a` 3 GPa pour aug-
menter jusqu’a` environ 4 GPa apre`s une vingtaine de nanome`tres. Ensuite, les variations
de la durete´ sous la forme de sauts de durete´ sont le reflet de l’apparition des bandes de
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(a) (b)
Figure 1.28 – (a) Durete´ d’un BMG Au49Ag5.5Pd2.3Cu26.9Si16.3 en fonction de la profondeur de
l’indentation a` vitesse de charge constante. Les traits droits horizontaux repre´sentent l’intervalle
entre lequel oscille la durete´ au cours de l’essai. La durete´ est conside´re´e constante a` partir de 20
nm et permet de calculer une durete´ moyenne. (b) Mesure de la taille des pop-in en fonction de la
profondeur d’indentation de l’essais pre´ce´dent [Yang and Nieh, 2007]
cisaillement et correspondent a` l’apparition des pop-in sur les courbes force-de´placement.
Les droites horizontales montrent que les variations de la durete´ oscillent dans un intervalle
tre`s e´troit. Yang en de´duit que bien que la durete´ varie avec l’enfoncement, la durete´ re´elle
correspondrait a` la moyenne de ces variations. Ainsi, la durete´ peut eˆtre conside´re´e comme
constante au dela` d’une profondeur d’indentation de 20 nm. Avant 20 nm, il est probable
que les variations soient des artefacts re´sultants du de´faut de pointe et des discontinuite´s
entre la surface et la pointe au moment du contact.
L’observation en de´tail de la courbe 1.27 montre des de´crochements du de´placement a`
force constante, commune´ment appele´s ”pop-in”. Les variations au dela` de 20 nm sur la
courbe 1.28(a) font e´cho a` ces de´crochements. L’e´volution de ces pop-in avec l’enfoncement
constitue un effet d’e´chelle quantifiable directement. La figure 1.28(b) montre l’e´volution
de la taille des pop-in en fonction de la profondeur. On constate qu’elle augmente avec la
profondeur. Par extrapolation, il semblerait y avoir une profondeur limite en dessous de
laquelle il n’y a pas de pop-in. Ces dernie`res correspondent a` la formation de bandes de
cisaillement qui apparaissent sous l’indenteur comme l’ont de´montre´ Schuh et Nieh, ainsi
que Greer et al [Schuh and Nieh, 2003, Greer et al., 2004]. On peut alors envisager qu’en
dessous de la profondeur limite, aucune bande de cisaillement n’apparaˆıt dans le volume
sollicite´.
Les bandes de cisaillement sont e´galement observables directement, comme avec les
essais de traction ou de compression. Les images 1.29(a) et 1.29(b) montrent respec-
tivement des bandes de cisaillement autour d’une empreinte Berkovich pour un BMG
Pd40Cu30Ni10P20 [Golovin et al., 2001] et le syste`me de bandes de cisaillement sous un
indenteur Vickers pour un verre Zr10Al5Ti17.9Cu14.6Ni, obtenu par la technique des inter-
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faces colle´es [Xie and George, 2008].
(a) (b)
Figure 1.29 – (a)Empreinte d’une pointe Berkovich sur la surface d’un BMG Pd40Cu30Ni10P20
montrant les bandes de cisaillement [Golovin et al., 2001].(b)Morphologie des bandes de cisaille-
ment sous un indenteur dans un BMG Zr10Al5Ti17.9Cu14.6Ni (at.%) avec l’interface de collage
selon la diagonale de la pointe Vickers [Xie and George, 2008].
Pour l’e´tude des verres me´talliques, la grande re´solution spatiale et temporelle d’une
technique telle que la nano indentation a permis de de´tecter les discontinuite´s dans les
me´canismes de de´formation sous la forme de sauts de forces ou de de´placement selon
comment est pilote´ le nano indenteur [Burgess and Ferry, 2009, Golovin et al., 2001]. Mais
l’origine physique des me´canismes reste la` aussi obscure du fait de l’extreˆme complexite´
dans l’analyse des champs de contraintes et de de´formations. Par exemple, la question de
l’influence des gradients de contrainte pouvant intervenir sur la propagation des bandes
reste une question ouverte.
1.5.1.4 Essais de flexion
Les essais de flexion induisent, comme en nano indentation, des champs de de´formation
complexes. On observe en effet des contraintes de traction et de compression de part et
d’autre de la fibre neutre avec des gradients de contraintes suivant l’e´paisseur. Compar-
ativement aux essais de nano indentation, tre`s peu d’e´tudes ayant recours aux essais de
flexion ont e´te´ re´alise´es sur des verres me´talliques et encore moins sur l’e´tude de l’effet
d’e´chelle sur les proprie´te´s des verres me´talliques.
Chen et al re´alisent des essais assimilables a` de la flexion a` l’aide d’un indenteur forte-
ment tilte´, sur des micropiliers usine´s dans des rubans [Chen et al., 2010]. Ces essais sont
comparables a` des essais de flexion dans le sens ou` le champ de de´formation s’apparente a`
ceux des essais de flexion classiques comme le montre les simulations visibles sur la figure
1.30. Elle montre le champ de contrainte (en couleur) et la de´forme´e avant sollicitation (a),
sous contrainte avant d’atteindre la limite e´lastique (b) et enfin apre`s la localisation (c,
d). Les images MET (e) et (f) montrent les re´sultats observe´s sur des micropiliers de 505
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et 480 nm. Les bandes de cisaillement indique´es par des fle`ches se distinguent nettement
sur l’image (f) dans la zone en traction.
Figure 1.30 – (a,b,c,d) Mode´lisation d’un micropilier en flexion avec un nanoindenteur tilte´ a`
3˚ montrant la localisation des contraintes de traction et de compression de part et d’autres de la
fibre neutre. Images in situ au MET des bandes de cisaillement d’un micropiliers de 505 nm de
diame`tre (e) et d’un autre pilier de 480 nm de diame`tre pre´sentant e´galement des bandes indique´es
par des fle`ches (f)[Chen et al., 2010].
La figure 1.31 montre la de´formation d’un micropilier de 185 nm de diame`tre dans
des conditions similaires. Les fle`ches montrent une localisation de la de´formation dans une
zone en traction/compression (fle`che) et une autre zone de de´formation (cercles) re´ve´lant
ce qui ressemble a` une de´formation homoge`ne. Cela met en e´vidence des diffe´rences de
comportement en fonction du type de chargement sur un meˆme e´chantillon selon des modes
de sollicitations diffe´rents.
Figure 1.31 – Images MET d’un micropilier de 185 nm de diame`tre. On note l’apparition d’une
bosse au milieu de l’e´chantillon dans la zone en compression et une partie concave du coˆte´ en
traction. Dans les cercles, on constate l’apparition d’une zone de´forme´e de manie`re homoge`ne
[Chen et al., 2010].
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1.5.1.5 Conclusions
Au regard de la litte´rature, de nombreux exemples montrent des diffe´rences dans les
me´canismes de de´formation avec la diminution de la taille des e´prouvettes d’une part,
et avec des modes de chargement diffe´rents d’autre part. En diminuant la taille des
e´prouvettes, les de´formations sont successivement localise´es avec rupture fragile, puis lo-
calise´es mais avec des comportements ductiles et enfin homoge`nes de type ductile. La vue
d’ensemble laisse donc supposer qu’il peut y avoir diffe´rentes formes d’effets d’e´chelle. Une
autre approche tre`s largement aborde´e dans tout les types d’essais est l’e´tude des discon-
tinuite´s observe´es sur les courbes force-de´placement. Elles prennent la forme de serrations
(traction/compression) ou de pop-in (indentation) et toutes ont e´te´ relie´es a` l’apparition
de bandes de cisaillement. La quantification objective de ces variations a permis de mettre
en e´vidence des effets d’e´chelle probables, mais les me´canismes a` l’origine de ces variations
demeurent source d’interrogations. Enfin, la question qui subsiste est de savoir si les effets
d’e´chelles proviennent du mate´riau en tant que tel ou de phe´nome`nes exte´rieurs.
1.5.2 Proprie´te´s me´caniques
Des grandeurs ont e´te´ obtenues a` partir des essais e´tudie´s pre´ce´demment. Cette section
tente de faire une synthe`se de ces re´sultats et de de´terminer l’e´tat d’avancement des
connaissances quant a` l’existence ou non d’effet d’e´chelle sur les grandeurs intrinse`ques de
mate´riaux.
1.5.2.1 Module de Young
Il existe globalement peu d’e´tudes sur les effets d’e´chelle dans les verres me´talliques et
les rares donne´es existantes montrent des divergences notables. Dans le cas de l’e´tude en
nanoindentation sur des BMG Pd40Cu30Ni10P20, le module de Young augmente de 10%
quand on re´duit la profondeur d’enfoncement de 250 nm a` 50 nm (cf image 1.32). Ces
valeurs correspondent a` des calculs de module de Young re´duit obtenue par l’approche
d’Oliver et Pharr [Li et al., 2008].
Ge´ne´ralement, le module de Young traduit la cohe´sion qui existe entre les atomes,
semblable au mode`le des sphe`res relie´es par un ressort. Il est donc peut probable que le
module de Young varie si les atomes sont identiques, que la structure atomique est la
meˆme et ce quel que soit les volumes e´tudie´s. Pour les essais de nano indentation de Li, on
peut distinguer les causes exte´rieures au mate´riau et les raisons intrinse`ques au mate´riau
pour expliquer la variation de 10 %.
– En nano indentation, le mate´riau e´tudie´ est strictement le meˆme quelque soit l’en-
foncement. La variation peut eˆtre un effet d’e´chelle propre a` la technique de nano
indentation (Indentation Size Effect, ISE). Elle peut aussi provenir du mode`le utilise´
44
1.5 Effets d’e´chelles sur les proprie´te´s me´caniques des verres me´talliques
Figure 1.32 – Variation du module d’Young en fonction de la profondeur d’enfoncement et de
la vitesse de chargement a` partir d’essais de nano indentation sur des BMG Pd40Cu30Ni10P20
montrant l’augmentation du module a` e´chelle re´duite et aucune influence de la vitesse de mise en
charge [Li et al., 2008].
pour le calcul du module de Young. Enfin, un de´faut de pointe important est envis-
ageable.
– Si l’on conside`re qu’il s’agit effectivement d’un effet d’e´chelle intrinse`que au mate´riau,
et si l’on estime que E ne devrait pas varier beaucoup, la variation peut eˆtre duˆe a` une
modification de composition en surface, la cre´ation d’un oxyde ou des modifications
structurales.
L’e´tude de Dubach et al sur les micropiliers laisserait a` penser que le module d’Young
diminuerait avec la diminution de la taille comme on peut le voir sur la figure 1.23. On
peut cependant e´mettre une re´serve sur le plus petit e´chantillon du fait de sa forme conique
[Dubach et al., 2009].
Les e´tudes mene´es par Li et Dubach sont diffe´rentes et montrent des variations op-
pose´es du module d’Young. S’il semble difficile a` partir de ces e´tudes divergentes, il serait
cependant surprenant que le module de Young varie dans de grandes proportions car il
de´pend directement des liaisons atomiques.
1.5.2.2 Durete´
Les durete´s pre´sente´es sur la figure 1.33 ont toutes e´te´ mesure´es a` partir d’essais de
nano indentation sur des BMG avec des pointes Berkovich. On distingue deux tendances.
Dans le cas des bases Zr et Pd, pilote´ en vitesse de mise en charge constante respectivement
de 0.3mN/s et 0.5mN/s, la durete´ diminue quand la profondeur d’enfoncement augmente
[Li et al., 2008, Jang et al., 2011]. Pour la base Au, la courbe de durete´ est obtenue a`
vitesse de de´formation constante de 0.5 s−1 et avec un suivi CSM (Continuous Stiffness
Measurment). Comme on l’a vue au paragraphe 1.5.1.3 on ne prend pas en compte la
mesure avant 20 nm du fait du de´faut de pointe. Au dela` de 20 nm, la durete´ se stabilise
autour de 4 GPa [Yang and Nieh, 2007].
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Figure 1.33 – Variation de la durete´ en fonction de la profondeur d’indentation avec des
pointes Berkovitch sur diffe´rentes bases de BMG : Zr52.5Cu17.9Al10Ni14.6Ti5 [Jang et al., 2011],
Pd40Cu30Ni10P20 [Li et al., 2008], Au49Ag5.5Pd2.3Cu26.9Si16.3 [Yang and Nieh, 2007], pilote´s re-
spectivement en vitesse de mise en charge a` 0.3mN/s, 0.5 mN/s et en vitesse de de´formation de
0.5 s−1.
Si les essais de nano indentation sont simples a` mettre en œuvre, la diversite´ des modes
de sollicitations et la complexite´ des champs de contraintes et de de´formation ne facilitent
pas l’analyse du comportement des mate´riaux, notamment aux petits enfoncements et sur
les films minces. Sur les mate´riaux cristallins par exemple, les essais de nano indenta-
tions pre´sentent un effet d’e´chelle de nanoindentation (ou Indentation Size Effect, ISE). Il
re´sulte de l’observation de variations dans les proprie´te´s d’un mate´riau homoge`ne selon le
volume de matie`re sollicite´. Le changement de volume e´tudie´ conditionne les me´canismes
de de´formation par le type de de´fauts et leurs tailles. Il s’agirait donc plus d’un effet de
structure du mate´riau.
De la meˆme fac¸on, Li et Jang interpre`tent l’e´volution de la durete´ sur des BMG comme
e´tant la conse´quence d’un effet d’e´chelle de l’indentation qui n’est par conse´quent pas
propre au mate´riau. En revanche, Yang et al montre pour un BMG base or, a` vitesse de
de´formation constante, que la durete´ est constante [Yang and Nieh, 2007]. Il n’y aurait
donc pas d’effet d’e´chelle de l’indentation, ce qui est en contradiction avec les observations
de Li et Jang [Li et al., 2008, Jang et al., 2011]. Dans leur conclusions respectives, Li et
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Jang e´cartent un de´faut du mate´riau, comme une rugosite´ trop importante ou comme une
couche d’oxyde qui induirait des modifications structurales des premiers microme`tres.
Une des raisons possibles pour expliquer cette divergence peut re´sider dans les proto-
coles de chargement. En effet, les essais de Jang et Li sont conduits avec une vitesse de mise
en charge constante (en mN/s) tandis que ceux de Yang sont fait a` vitesse de de´formation
constante (s−1. Il apparaˆıt qu’a` vitesse de de´formation constante, les me´canismes de
de´formation ne varient pas avec la variation du volume sollicite´.
La mesure de durete´ par nano indentation pre´sente donc des difficulte´s dans l’in-
terpre´tation des re´sultats, de`s lors que les sollicitations diffe`rent et que les volumes e´tudie´s
ne sont plus les meˆmes, et ce malgre´ le principe d’autosimilarite´. Une piste de re´flexion
serait d’e´tudier l’influence des gradients de contraintes en fonction de l’enfoncement pou-
vant exister dans le mate´riau.
1.5.2.3 Limite e´lastique
La limite e´lastique est une des proprie´te´s les plus e´tudie´es du point de vue des effets
d’e´chelle, principalement a` partir d’essais sur micropiliers, sous forme de BMG, de rubans
ou de film mince de verre me´tallique (Thin Film Metallic Glass, TFMG). Les limites
e´lastiques en fonction du diame`tre des micropiliers sont compile´es dans le graphe 1.34.
Trois tendances s’opposent. Tandis que Volkert observe une augmentation de la limite
e´lastique vers les grandes e´chelles [Volkert et al., 2008], Lai constate une diminution [Lai
et al., 2008] et une grande majorite´ d’e´tudes ne note pas de variations notables, du moins
pas suffisantes pour compenser les incertitudes de mesures et la dispersion des re´sultats
[Lee et al., 2007, Schuster et al., 2008, Dubach et al., 2009, Chen et al., 2010]. Ces dernie`res
e´tudes ont l’avantage d’avoir be´ne´ficie´ de l’ame´lioration des connaissances sur l’e´tude des
micropiliers et d’avoir apporte´ des ame´liorations notables sur les essais re´alise´s et le traite-
ment de leur donne´es.
1.5.3 Discussion sur les verres me´talliques, leurs modes de de´formations
et l’effet d’e´chelle
D’un point de vue factuel, il est globalement ave´re´ que les verres me´talliques se
de´forment selon trois modes. A grande e´chelle, des me´canismes de de´formation he´te´roge`ne
pre´valent sous la forme de bandes de cisaillement et conduisent a` une rupture en apparence
fragile [Inoue, 2000]. A l’oppose´, des modes de de´formations homoge`nes pour de tre`s pe-
tites e´chelles correspondent a` des comportements de type ductile [Volkert et al., 2008,
Chen et al., 2010]. Entre les deux, les de´formations localise´es (une seule bande) ou non
(multiples bandes) s’apparentent a` des comportements ductiles. Par la suite, on s’attache
a` distinguer les causes extrinse`ques et les causes intrinse`ques des diffe´rents me´canismes de
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Figure 1.34 – Valeurs des limites e´lastiques de verres me´talliques : TFMG Pd77Si23 [Volk-
ert et al., 2008], BMG Zr63.8Ni16.2Cu15Al5 [Lai et al., 2008], BMG Mg65Cu25Gd10[Lee et al.,
2007], BMG Pd40Ni40P20 [Schuster et al., 2008], BMG Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5 [Dubach et al.,
2009], rubans Cu47Ti33Zr11Ni6Sn2Si1 [Chen et al., 2010], Zr50Cu37Al10Pd3, Mg58Cu31Nd5Y6,
(Fe44,3Cr5Co5Mo12.8Mn11.2C15.8B5.9)98.5Y1.5 [Ye et al., 2009b]. L’insert montre la dispersion
obtenue par Chen pour les rubans base Zr et Cu.
de´formation.
1.5.3.1 Effets d’e´chelles extrinse`ques
Parmi les causes extrinse`ques, on peut lister tous les de´fauts expe´rimentaux qui con-
duisent bien souvent a` des fausses pistes pour expliciter les me´canismes de de´formation.
Ainsi, les e´tudes sur les micropiliers ont e´te´ ame´liore´es graˆce aux techniques expe´rimentales
comme l’usinage FIB selon la me´thode de Lathe [Schuster et al., 2008], permettant d’obtenir
des cylindres parfaitement droits. Le recours aux simulations nume´riques a permis de mon-
trer l’influence de la ge´ome´trie des micropiliers sur les re´ponses me´caniques. Elles appor-
tent une solution pour corriger les calculs pour exploiter les essais sur micropiliers, meˆme
pour des dimensions infe´rieures au micron, pour lesquelles l’utilisation de la me´thode de
Lathe n’est plus applicable [Ye et al., 2009b, Yang et al., 2009]. Parmi ces incertitudes
expe´rimentales, on peut e´voquer l’existence du de´faut de pointe pour les essais de nano
indentation [Yang and Nieh, 2007] ou` l’on voit qu’a` faible profondeur, les calculs selon la
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me´thode d’Oliver et Pharr sont fausse´s par un volume de´place´ plus faible dans la re´alite´,
conduisant a` une surestimation de la durete´ [Charleux, 2006].
En ce qui concerne les me´canismes de de´formation, plusieurs mode`les soulignent l’in-
fluence de parame`tres extrinse`ques. Une e´tude de Han et al a ainsi porte´ sur l’influence
de la rigidite´ des machines de compression sur les comportements me´caniques, en partant
de l’hypothe`se que les bandes suivent un mode de propagation progressive.
Figure 1.35 – Courbes contrainte-de´formation et images MEB d’e´chantillons de´forme´s de BMG
Zr64.13Cu15.75Ni10.12Al10 de 4mm de diame`tre , teste´s avec des machines avec des rigidite´s de (a)
31 300 N.m−1 conduisant a` une rupture fragile avec une seule bande de cisaillement et (b) 159
000 N.m−1 montrant une de´formation re´sultante d’une multitude de bandes de cisaillement [Han
et al., 2009]. Se reporter a` l’article pour une meilleure lisibilite´ des images MEB.
La figure 1.35 montre ainsi les courbes de de´formation d’e´chantillons cylindriques de
4mm de diame`tre de BMG Zr64.13Cu15.75Ni10.12Al10. Avec une machine pre´sentant une
rigidite´ de 31 300 N.m−1, l’e´prouvette a un comportement fragile (pas de domaine plas-
tique) avec une seule bande de cisaillement visible. Avec une rigidite´ de 159 000 N.m−1,
soit 5 fois la rigidite´ pre´ce´dente, on observe un large domaine plastique sur la courbe con-
trainte de´formation et une de´formation macroscopiquement homoge`ne de l’e´prouvette. En
regardant avec attention, on constate sur l’e´prouvette l’existence d’un grand nombre de
bandes de cisaillement avec des angles a` +/-45˚ par rapport a` la contrainte principale de
compression. On peut en conclure que :
1. Quelque soit la rigidite´, on a toujours des bandes de cisaillement, en nombre variable,
pour des e´prouvettes de grandes tailles.
2. Une faible rigidite´ introduit une de´formation he´te´roge`ne avec une bande de cisaille-
ment principale.
3. Une forte rigidite´ ne conduit pas a` une rupture localise´e dans une bande. Toute
l’e´prouvette semble parcourue par des bandes de cisaillement, qui conduisent a` une
de´formation homoge`ne apparente macroscopiquement.
A partir de cette e´tude, Han sugge`re l’existence d’un indice d’instabilite´ de bande de
cisaillement S (pour SBI, Shear Band Instability index ) de´fini par l’e´quation 1.5 avec le
module d’Young E, le diame`tre D, le rapport de forme k de´finit par la hauteur H sur
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diame`tre D (k=H/D) et la rigidite´ de la machine Km. Pour un rapport de forme donne´, on
peut tracer une carte des comportements de de´formation en fonction du diame`tre et des
diffe´rentes ge´ome´tries, puis de´terminer l’indice critique d’instabilite´ des bandes Scritique
se´parant les de´formations homoge`nes des de´formations he´te´roge`nes. Cet indice donne la






L’origine physique de la transition rapporte´e par Han et al peut s’expliquer simplement
a` partir des rigidite´s relatives des machines. En simplifiant, on peut assimiler la machine
d’essai a` un ressort de rigidite´ R comme sur la figure 1.36. La rigidite´ se de´finit par la
relation R=F/d avec F la force et d le de´placement. Sous une force F en compression, le
ressort verra sa longueur diminue´e du de´placement d. La meˆme ide´e peut s’appliquer a`
l’e´chantillon. Au cours de ce de´placement, on stocke de l’e´nergie dans la machine et dans
l’e´prouvette. L’e´nergie e´lastique est assimilable a` l’aire sous la droite de charge puisque
les travaux fournis sont le produit de l’effort F et du de´placement d. Le sche´ma de la
figure 1.36 repre´sente le comportement de deux ressorts de rigidite´s diffe´rentes sous l’effet
d’une charge. Maintenant, en conside´rant ces deux machines pour une force exerce´e e´gale,
la plus rigide va avoir une tre`s faible e´nergie e´lastique stocke´e tandis que la moins rigide
aura une pente plus faible et donc une e´nergie e´lastique plus grande. Maintenant, si une
faiblesse apparaˆıt dans le syste`me, l’e´nergie e´lastique peut se dissiper. La bande de cisaille-
ment repre´sente donc une zone de moindre re´sistance dans les verres [Zhang et al., 2008].
Ainsi, au moment ou` la contrainte sera suffisante pour provoquer l’apparition d’une bande
de cisaillement dans l’e´chantillon, ces e´nergies e´lastiques vont se dissiper dans la bande
en partie par effet Joule. Comme Greer l’a de´montre´, la tempe´rature alors atteinte sera
extreˆmement e´leve´e et entraˆınera une fusion locale du mate´riau comme en atteste la zone
de fusion observe´e sur les facie`s de rupture [Greer et al., 2004]. Cette e´paisseur de matie`re
fondue diminue alors conside´rablement la re´sistance me´canique et les deux surfaces de
part et d’autre de la bande peuvent glisser l’une sur l’autre. De`s lors, si la machine est
tre`s rigide, la dissipation d’e´nergie sera plus faible. L’e´le´vation de tempe´rature sera moins
importante et la bande se re-solidifiera d’autant plus rapidement et le mate´riau retrou-
vera sa re´sistance me´canique. Avec une machine moins rigide, l’e´nergie e´lastique stocke´e
sera beaucoup plus grande comme le montrent les courbes de rigidite´ R de la figure 1.36.
Cette e´nergie va se dissiper a` la fois dans la bande avec une augmentation brutale de la
tempe´rature, et va e´galement se transformer en e´nergie cine´tique. La compe´tition entre la
dissipation de l’e´nergie dans la bande et la de´tente de la machine ne permettra pas a` la
zone fondue de se re solidifier et d’assurer une tenue me´canique, conduisant a` la rupture
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de l’e´chantillon.
Des e´tudes de Jiang puis Klaumunzer ont mis en e´vidence une relation entre la propa-
gation des bandes de cisaillement et la tempe´rature sur des verres Zr52.5Ti5Cu17.9Ni14Al10
(vit105), qui confirmerait cette interpre´tation [Jiang et al., 2006, Klaumunzer et al., 2010].
Ils montrent que lorsque la tempe´rature de l’e´chantillon diminue vers -40˚ C, l’amplitude des
chutes de contrainte diminue le´ge`rement tandis que les sauts de de´formation augmentent
tre`s faiblement. Cette observation va dans le sens de l’e´tude de Han. A faible tempe´rature,
le refroidissement de la bande sera plus rapide, pouvant entraˆıner une e´le´vation de la vis-
cosite´ qui augmenterait la re´sistance me´canique sans modifier sensiblement la capacite´ de
de´formation, impose´e par la quantite´ d’e´nergie dissipe´e.
Figure 1.36 – Sche´ma illustrant un e´chantillon et la rigidite´ de la machine mode´lise´e par un
ressort (a` gauche) et repre´sentation de la variation de l’e´nergie e´lastique stocke´e par la machine
en fonction de sa rigidite´ (a` droite). Plus la rigidite´ est grande, plus l’e´nergie e´lastique stocke´e est
faible.
La limite du mode`le de Han est que si l’on conside`re un mors de rigidite´ infinie, le SBI
est nul, et l’e´nergie transfe´re´e est nulle e´galement, impliquant toujours une de´formation
par bandes de cisaillement stable. Avec la meˆme approche, Cheng a affine´ le mode`le de Han
en prenant en compte l’e´lasticite´ du contact entre l’e´chantillon et les mors de la machine
dans le cas d’une fracture par propagation simultane´e. Il arrive alors a` une expression
similaire a` celle de Han mais faisant intervenir la ge´ome´trie de l’e´chantillon quelque soit
la rigidite´ de la machine selon l’e´quation 1.6 mettant du coup le diame`tre au coeur du
phe´nome`ne d’effet d’e´chelle [Cheng et al., 2009].
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Dans ce dernier mode`le, on prend en compte l’influence de la machine et de la taille
de l’e´chantillon, mais aucun parame`tre mate´riau n’intervient jusque la`. La question en
suspens est de savoir si des parame`tres intrinse`ques au mate´riau ont une influence sur
l’effet d’e´chelle.
1.5.3.2 Effets d’e´chelle intrinse`ques
Au vue des re´serves e´mises sur les effets extrinse`ques et des corrections apporte´es,
il n’est pas facile de conclure sur l’existence d’un effet d’e´chelle sur la limite e´lastique
mesure´e avec des micropiliers [Schuster et al., 2008, Lai et al., 2008, Dubach et al., 2009]
et un doute subsiste pour les valeurs de durete´ [Jang et al., 2011, Yang and Nieh, 2007].
En revanche, aucune tendance ne se de´gage de la variation de module de Young que ce
soit via les micropiliers ou les mesures en nano indentation. La question reste donc ouverte
sur les proprie´te´s me´caniques des mate´riaux.
A partir des conside´rations sur le phe´nome`ne de dissipation de l’e´nergie e´lastique
stocke´e, Yang introduit dans le mode`le des parame`tres mate´riaux intrinse`ques. Il fait
intervenir le taux critique d’e´nergie de dissipation Γc, de´fini comme e´tant la dissipation
d’e´nergie plastique par unite´ de surface dans un plan de cisaillement au moment de la
transition fragile/ductile. Elle permet de prendre en compte la capacite´ qu’a un mate´riau
a` dissiper l’e´nergie e´lastique stocke´e [Yang et al., 2010] et les effets d’e´chelle intrinse`ques
et extrinse`ques s’expriment selon les e´quations 1.7 et 1.8.





εy est la de´formation e´lastique limite, θ l’angle entre la bande de cisaillement et l’axe
des contraintes verticales, et α un facteur sans dimension. A partir de ces mode`les, il est
possible de tracer des cartes permettant de pre´dire le type de comportement me´canique
en fonction des parame`tres de l’essai (rigidite´ de la machine), mais aussi du diame`tre de
l’e´prouvette et de son rapport de forme.
La figure 1.37 pre´sente deux de ces cartes pour deux mate´riaux diffe´rents, avec l’-
expression du mode`le de Yang en fonction de H et D et des parame`tres mate´riaux et
machine. Lorsque l’effet d’e´chelle Lext est supe´rieur a` Lint, on observe un comportement
fragile. Et inversement, on observe un comportement ductile avec un e´coulement par ban-
des multiples lorsque Lext est infe´rieure a` Lint. Dans l’absolu, un verre me´tallique peut
donner l’impression d’eˆtre soit fragile soit ductile avec le meˆme diame`tre mais un rapport
de forme diffe´rent. Ce qui le caracte´risera en tant que fragile ou ductile sera la taille de la
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Figure 1.37 – (a) Cartes des transitions entre de´formations ductiles et fragiles avec les parame`tres
intrinse`ques et extrinse`ques. (b) et (c) Exemples des effets d’e´chelle observe´s expe´rimentalement.
zone de´limite´e par l’e´galite´ des facteurs d’e´chelle intrinse`ques et extrinse`ques [Yang et al.,
2010, Yang and Liu, 2011].
1.5.3.3 Perspectives sur l’e´tude des effets d’e´chelle dans les verres me´talliques
Comme on l’a vu pre´ce´demment, la rigidite´ de la machine et la ge´ome´trie des e´prouvettes
jouent un roˆle important dans la re´ponse des verres me´talliques. Afin de s’affranchir des
conside´rations de rigidite´, l’utilisation des nano indenteurs est une excellente solution
dans le sens ou` leur rigidite´ peut eˆtre conside´re´e comme infinie de part leur fonction-
nement. Il restera alors les parame`tres purement intrinse`ques et les de´fauts de manipu-
lation expe´rimentale. Cependant, au vue de l’abondante litte´rature sur les micropiliers,
il convient d’e´mettre des re´serves sur l’utilisation du FIB pour l’usinage des e´prouvettes.
En effet, Lai et al montre que le gallium dans les FIB affecte sur quelques nanome`tres la
surface des e´prouvettes [Lai et al., 2008]. Si le ratio des volumes modifie´s par le gallium
sur le volume total est ne´gligeable pour les grands e´chantillons, cela peut ne plus l’eˆtre
pour de petits e´chantillons. On peut aussi e´mettre l’ide´e que la modification de structure
par l’usage du FIB peut de´grader ou renforcer me´caniquement la surface d’un e´chantillon
et donc modifier son comportement me´canique global. On peut citer par analogie l’utili-
sation de de´poˆts minces de verre me´tallique sur des aciers afin de renforcer leurs tenues
en fatigue.
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1.6 Film mince en verres me´talliques
1.6.1 Elaboration de films minces en verre me´tallique.
En microe´lectronique, les films minces sont re´alise´s graˆce a` des machines de de´poˆts
couramment utilise´es. On distingue ainsi les baˆtis de PVD (Physical Vapor Deposition) et
ceux de CVD (Chemical Vapor Deposition). Ces deux familles de proce´de´s d’e´laboration
regroupent chacun un grand nombre de proce´de´s comme les PE-CVD (Plasma Enhanced-
CVD), les LE-CVD (Laser Enhanced-CVD), les Magnetron Sputtering et autres RF-
Magnetron Sputtering (pour Radio frequency). Toutes ces techniques de de´poˆts se dif-
fe´rencient soit par des temps de de´position soit des qualite´s de films variables. Le principe
de base de ces proce´de´s consiste a` avoir des atomes de mate´riaux a` de´poser en suspension
soit dans un vide, soit dans un plasma et a` faire condenser ces e´le´ments sur un substrat,
refroidi ou non. Un des points communs a` ces techniques, crucial pour l’obtention de films
minces amorphes, est la possibilite´ d’avoir des vitesses de refroidissement bien supe´rieures
a` celles obtenues pour les verres me´talliques massifs. Ainsi, en 1954, Buckel et al ont
obtenu les premiers mate´riaux amorphes a` partir de cibles pures de bismuth et de gallium.
Cette re´ussite, d’autant plus difficiles que les mate´riaux sont purs comme on l’a vu au
paragraphe 1.3.3, a e´te´ obtenue graˆce a` des substrats refroidis cryoge´niquement avec de
l’he´lium liquide. Les vitesses de refroidissement ont alors e´te´ estime´es proches de 1010 C˚/s,
a` peu pre`s 4 fois l’ordre de grandeur atteint pour les rubans [Buckel and Hilsch, 1954].
En ade´quation avec les re`gles empiriques expose´es par Inoue et al, d’autres films
minces amorphes ont e´te´ obtenus dans des conditions de de´poˆts moins extreˆmes, no-
tamment par l’utilisation d’atomes avec des rapports de tailles importants. Des binaires
stables a` tempe´rature ambiante ont ainsi e´te´ re´alise´s par co-e´vaporation, comme par ex-
emple les compose´s Cu-Ag, Co-Au, Pb-Au, Fe-Au et Fe-Si [cf. Chen et al., 1980], mais
aussi des ternaires avec des films Zr-Al-Cu obtenus par Guo et al [Guo et al., 2010],
des quaternaires Zr-Cu-Al-Ni comme le montrent les diffractions aux rayons X et l’im-
age MET(Microscope E´lectronique en Transmission) de la figure 1.38 dans une revue de
Chu et al. sur l’e´laboration des films minces en verre me´tallique [Chu et al., 2010] ou des
quinaires comme la composition Zr61Al17.5Ni10Cu17.5Si4 [Chu et al., 2008].
Les de´poˆts minces de mate´riaux pre´sentent l’avantage par rapport a` la re´alisation de
BMG d’eˆtre tre`s versatile. En effet, il existe de nombreux parame`tres sur lesquels jouer.
Parmi eux, le choix de la ou des cibles constitue un des parame`tres importants. Elles peu-
vent eˆtre soit pures, et dans ce cas multiples [Guo et al., 2010], soit compose´es de l’alliage
a` de´poser, amorphe [Chu et al., 2008] ou non. Couple´es aux vitesses de refroidissement
tre`s grandes atteignables, les feneˆtres d’amorphisation des films minces sont ge´ne´ralement
tre`s grandes alors que certaines compositions ne peuvent pas eˆtre obtenues sous forme de
BMG, ni meˆme de ruban. Le graphe 1.39 montre diffe´rents spectres de diffraction pour
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(a) (b)
Figure 1.38 – (a) Graphe obtenu par DRX et (b) vue en champ clair obtenue au MET re´ve´lant
le caracte`re amorphe de films minces base Zr [Chu et al., 2010].
des binaires Zr-Cu et Mg-Cu de compositions varie´es. Ils re´ve`lent le caracte`re amorphe
de ces binaires obtenus par co-de´position a` partir de cibles pures pour des variations de
composition d’au moins 30% en poids pour Zr-Cu, et de plus de 40% atomique pour
Mg-Cu.
Quelque soit le proce´de´ retenu, le principe pour obtenir un mate´riau amorphe est de
figer la position des atomes soit en les thermalisant rapidement avec une diffe´rence de
tempe´rature e´leve´e, soit en geˆnant leur re´arrangement et donc leur capacite´ de cristallisa-
tion par l’utilisation d’atomes de tailles diffe´rentes comme on l’a vu au paragraphe 1.3.4.
Figure 1.39 – Diagramme de DRX pour des binaires Zr-Cu (a) et Mg-Cu (b) par co-de´position
a` partir de cibles pures [Chu et al., 2010].
Une autre piste pour l’e´laboration de films minces de verre me´tallique amorphe est le
recours a` un traitement thermique. On parle alors d’amorphisation en phase solide. Chu
et al rapporte la possibilite´ d’amorphiser comple`tement un de´poˆt partiellement cristallise´
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Figure 1.40 – Vue au MET et cliche´ de diffraction associe´ pour des film minces de verre me´tallique
base Zr (a) apre`s de´poˆt et apre`s traitement thermique a` (b) 650, (c) 750, (d) 800 et (e) 850 K.
Les cercles en pointille´s indiquent les zones ou` ont e´te´ pris les cliche´s de diffraction [Chu et al.,
2010].
apre`s de´poˆt, par un traitement thermique ade´quat dans la zone de liquide surfondu (de´finie
par ∆T = Tx-Tg). Sur la figure 1.40, on peut voir l’e´volution des observations au MET
de film semi-amorphe en fonction de la tempe´rature de recuit. On constate une nette ho-
moge´ne´isation de la structure a` 750K avec des restes de nanocristaux et une amorphisation
comple`te a` 800K. Cette capacite´ a` amorphiser un film comprenant des nanocristaux est
d’autant plus e´tonnante que les phases cristallines sont, en ge´ne´ral, thermodynamiquement
plus stables que leurs e´quivalents amorphes. Chu et al supposent que l’amorphisation in-
duite par le traitement thermique est duˆe a` une grande enthalpie de me´lange ne´gative
entre les phases amorphes et cristalline, et que l’augmentation de la tempe´rature per-
met d’abaisser l’e´nergie libre de la phase amorphe en dessous de l’e´nergie libre de la phase
cristalline, la rendant plus stable. La phase amorphe tendrait alors a` s’e´tendre au de´triment
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de la phase cristalline, selon un me´canisme analogue a` la maturation d’Ostwald.
1.6.2 Applications des films minces amorphes et proprie´te´s fonction-
nelles
D’un point de vue du me´canicien, l’une des proprie´te´s les plus inte´ressantes des verres
me´talliques est leur limite e´lastique, bien supe´rieure a` celle de leurs e´quivalents cristallins.
Une conse´quence inte´ressante est l’augmentation de la capacite´ de de´formation e´lastique
des verres me´talliques. Ces proprie´te´s peuvent offrir des composants pour la microe´lec-
tronique plus re´sistants [Tian et al., 2012]. Par ailleurs, si les me´canismes de de´formation
sont susceptibles de pre´senter des effets d’e´chelle, la tendance serait a` une augmentation
de la plasticite´, permettant l’usage des films minces dans des gammes de de´formation que
des mate´riaux conventionnels ne supporteraient pas [Guo et al., 2007].
Dans le meˆme genre d’ide´e, la figure 1.41 permet de comparer l’influence d’un TFMG
Zr47Cu31Al13Ni9 de 200 nm sur la re´sistance a` la fatigue d’un acier inoxydable 316L. Les
e´prouvettes sont soumises a` une contrainte cyclique jusqu’a` rupture. La contrainte de sol-
licitation de l’acier avec le reveˆtement est jusqu’a` 30% supe´rieure a` celle de l’acier seul pour
107 cycles dans les deux cas [Chu et al., 2010]. Les raisons avance´es pour l’augmentation
de re´sistance a` la fatigue sont une haute limite e´lastique, une te´nacite´ des amorphes accrue
avec la diminution de la taille du mate´riau et une bonne adhe´sion des films minces sur
les substrats. Ces proprie´te´s limitent ainsi l’apparition de fissures dans le de´poˆt et donc la
possibilite´ d’initier une fracture a` partir de la surface mais aussi de limiter le de´laminage
du film de verre me´tallique.
Figure 1.41 – Contrainte de sollicitation en fonction du nombre de cycles a` rupture pour un acier
316L avec et sans film mince amorphe base Zr [Chu et al., 2010].
Toujours d’un point de vue me´canique, les amorphes en ge´ne´ral sont connus pour
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Figure 1.42 – Variation de la durete´ (b) et de la re´sistivite´ (c) d’un film mince base Zr en fonction
des tempe´ratures de traitements thermiques. La courbe de DSC (a) sert a` montrer les me´canismes
structuraux associe´s aux variations des proprie´te´s [Chu et al., 2010].
leur grande durete´. Cela leur confe`re une grande re´sistance a` l’usure. Dans ce cas, un
reveˆtement de TFMG offrirait une plus grande longe´vite´ a` des pie`ces soumises a` un frot-
tement re´gulier, ou limiterait l’apparition de rayure, proprie´te´ utile notamment en joail-
lerie, ou` l’esthe´tique est un crite`re primordial. Autres avantages, les proprie´te´s me´caniques
des amorphes e´voluent en fonction des traitements thermiques. La figure 1.42.b) montre
l’e´volution de la microdurete´ Knoop en fonction de traitement thermique [Chu et al.,
2010]. A noter que la durete´ est mesure´e a` froid et non pas au cours de la monte´e en
tempe´rature. Ainsi, pour ces films base Zr, la durete´ augmente de 10% entre un film non
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traite´ thermiquement et un traitement thermique juste en dessous de Tg. Entre Tg et
Tx, le mate´riau peut eˆtre rendu moins dur. Lors de la cristallisation, la durete´ augmente
brutalement avec l’augmentation de la fraction de cristaux comme dans les BMG [Gravier,
2006] jusqu’a` re diminuer lorsque tout le mate´riau est transforme´. Toute une gamme de
mate´riaux avec des proprie´te´s sur mesures peut ainsi eˆtre obtenue.
Si l’on s’inte´resse maintenant a` d’autres proprie´te´s fonctionnelles, la dernie`re courbe
1.42.c) repre´sente l’e´volution de la re´sistivite´ en fonction du meˆme traitement thermique.
Elle illustre la possibilite´ de diminuer de 30% la re´sistivite´ d’un amorphe avec un traitement
thermique en dessous de Tg ou au contraire de l’augmenter de 20% avec un traitement
jusqu’a` Tx.
D’autres proprie´te´s fonctionnelles comple`tent les domaines d’applications des TFMG.
D’un point de vue e´lectrochimique par exemple, l’absence de grain pour certaines com-
positions augmente conside´rablement la re´sistance a` la corrosion par l’absence de zone
pre´fe´rentielle d’attaque e´lectrochimique.
Figure 1.43 – Evolution de la quantite´ de microbes par unite´ de surface en fonction du temps
d’incubation pour diffe´rents type de microbes Escherichia coli (N) ; Staphylococcus aureus () ;
Pseudomonas aeruginosa (•) ; Acinetobacter baumannii (♦) ; Candida albicans (⋆). Les lignes en
tirete´s indiquent les mesures sur un substrat recouvert de TFMG Zr61Al7.5Ni10Cu17.5Si4 et la ligne
continue indique un substrat en acier 304 [Chiang et al., 2010].
L’ame´lioration des proprie´te´s antibacte´riennes de substrat en acier recouvert d’un
TFMG Zr61Al7.5Ni10Cu17.5Si4 est de´montre´e sur la figure 1.43. L’e´volution de la quan-
tite´ de microbes par unite´ de surface pour diffe´rents microbes est suivie en fonction du
temps d’incubation. Ainsi, on observe par exemple pour l’Escherichia Coli l’absence de mi-
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crobe sur la surface dans le cas avec le reveˆtement de TFMG, contrairement au substrat
en acier seul qui pre´sente le de´veloppement de ce meˆme microbe.
Ainsi, les verres me´talliques sous forme de film mince offrent un vaste potentiel de
proprie´te´s fonctionnelles, par ailleurs modifiables par des traitements thermiques ade´quats.
Les techniques de de´poˆts sont de plus tre`s re´pandues et parfaitement connues dans les
milieux de la microe´lectronique. Ceci n’implique donc pas le de´veloppement de nouveaux
proce´de´s, seulement l’ame´lioration des proce´de´s existants, pour par exemple re´aliser des
de´poˆts sur des surfaces importantes ou sur des formes complexes. Mais si les proprie´te´s
fonctionnelles offrent des perspectives tre`s inte´ressantes, il importe avant tout d’avoir une
bonne connaissance du comportement me´canique des TFMG afin de s’assurer de leur tenue
dans le temps en fonction des contraintes auxquelles ils seront soumis.
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Re´sume´
Ce chapitre a` permis de pre´senter l’e´tat de l’art relatif a` la the´matique des travaux de
the`se qui vont suivre et qui portent sur les effets d’e´chelle sur les proprie´te´s me´caniques
dans le cas particulier des mate´riaux amorphes plus connus sous l’appellation de verre
me´tallique.
– Les verres me´talliques ont d’abord e´te´ de´cris par rapport a` leur structure qui a per-
mis de pre´senter en de´tail les me´thodologies employe´es pour leur e´laboration sous
forme de ruban ou de verre me´tallique massif (BMG).
– Le comportement me´canique des mate´riaux massifs a e´te´ de´cris macroscopiquement
et des mode`les permettant d’expliquer les me´canismes de de´formation ont e´te´ de´cris.
Le mode`le retenu a` l’heure actuelle est celui des Shear Transformation Zones (STZ)
qui permettent de de´crire la nucle´ation et la propagation de bandes de cisaillement
(Shear Bands ou SB) dans les mate´riaux massifs.
– Les me´thodes d’essais me´caniques, leurs avantages et inconve´nients, et les proprie´te´s
me´caniques des verres me´talliques aux petites e´chelles et leurs comportements ont e´te´
analyse´s. Cette e´tude de´montre que les essais microscopiques pre´sentent de grandes
difficulte´s de mise en œuvre et que les re´sultats sont par conse´quent soumis a` caution.
Notamment, les quelques e´tudes sur l’existence d’effet d’e´chelle ne sont pas claires
et se contredisent sur l’e´volution des proprie´te´s me´caniques comme par exemple sur
la durete´, la limite e´lastique et le module d’Young.
– Une discussion sur l’e´tat des connaissances sur l’effet d’e´chelle montre qu’il con-
vient de distinguer les effets d’e´chelle extrinse`ques comme la rigidite´ des machines
employe´es ou des me´thodes de caracte´risation au sens large, et les effets d’e´chelle
intrinse`ques au mate´riau, avec l’e´volution de ses proprie´te´s avec sa taille. Des propo-
sitions de me´canismes sont avance´es pour expliquer l’origine des effets d’e´chelle dans
les amorphes.
– L’e´laboration de films minces de verre me´tallique (TFMG pour Thin Film Metallic
Glass) est aborde´e avec l’objectif d’e´tudier les effets d’e´chelle selon une me´thode
diffe´rente que celles issues de l’e´tude des BMG usine´s. Une ouverture sur les pro-
prie´te´s fonctionnelles des TFMG pre´sente certains aspects attractifs qui peuvent
justifier leur emploi industriel.
61
Chapitre 2
Elaboration des films minces amorphes
2.1 Composition de la cible et e´laboration
2.1 Composition de la cible et e´laboration
Un des objectifs de cette the`se e´tait d’e´laborer des e´prouvettes microscopiques dans des
films minces de verre me´tallique pour des essais me´caniques. La premie`re contrainte que
l’on s’est impose´e est la re´alisation de verre me´tallique binaire, dans l’optique de pouvoir
e´ventuellement coupler les essais me´caniques a` des simulations en dynamique mole´culaire.
La seconde contrainte rencontre´e e´tait l’utilisation d’une machine de pulve´risation Alliance
Concept AC450, sur la Plateforme Technologique Amont (PTA) sur le site du CEA Greno-
ble. Cette machine de type MS-PVD (Magnetron Sputtering) utilise des cibles uniques
pour les de´poˆts. La difficulte´ reposait donc dans le choix de la composition de la cible et
de son e´laboration. Enfin, des contraintes physico-chimiques intervenaient e´galement si l’on
prenait en compte l’oxydation des films ou les contraintes internes duˆes aux de´poˆts. Cette
section s’attache a` expliciter les choix faits en amont des de´poˆts en terme de composition
de la cible et le choix des parame`tres de de´position.
2.1.1 Amorphisation des binaires Cu-Zr et Ni-Zr
Dans l’optique d’une e´tude multi e´chelle, pouvoir re´aliser des verres me´talliques au
moins sous forme de ruban est un plus. Parmi les binaires amorphisables sous forme de
ruban, les compose´s Zr-Cu et Zr-Ni sont les plus prometteurs. De plus, de nombreuses
publications font re´fe´rence a` ces mate´riaux sous formes de ruban ou de film minces. Il est
ainsi possible d’obtenir des films minces amorphes sur de larges domaines de composition.
La figure 2.1 montre les spectres de diffraction aux rayons X pour des films minces
de compositions Cu1−xZrx avec x=0.1, 0.2, 0.58, 0.70 et 0.78 [Minemura et al., 1988].
Les compositions extreˆmes Cu90Zr10 et Cu22Zr78 pre´sentent des pics correspondant a` des
re´seaux cristallins. Minemura de´montre ainsi l’existence d’un large domaine d’amorphi-
sation pour le binaire CuZr, entre 20 et 70% en pourcentage atomique de Zr comme le
montrent les bosses caracte´ristiques des amorphes sur la figure 2.1.
En 1996, Dudonis et al. montre un domaine d’obtention de films minces amorphes
par co-de´position encore plus large [Dudonis et al., 1996]. L’ensemble de leur e´tude sur
l’amorphisation des binaires Cu-Zr est re´sume´e par le graphe 2.2. Il repre´sente le domaine
des films minces amorphes (ronds noirs) en fonction de la tempe´rature du substrat et de
la composition des films. Les compositions amorphes s’e´tendent ainsi de 5% a` 90% pour
des tempe´ratures de substrats infe´rieures a` 300˚ C.
Idrus et al. rapportent e´galement qu’il est possible d’obtenir des films minces amorphes
de Ni-Zr sur des compositions allant de 7,5 a` 80 % de Zr en pourcentage atomique [Idrus
and Grundy, 1994].
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Figure 2.1 – Spectres de diffraction aux rayons X de films minces Cu1−xZrx. L’intensite´ pour
x=0,1 est 5 fois plus importante que pour les autres compositions [Minemura et al., 1988].
Figure 2.2 – Domaine d’obtention d’un amorphe pour des films minces Cu1−xZrx en fonction
de la tempe´rature du substrat. Les symboˆles ”×” indiquent que le film est cristallise´ tandis que les
”•” correspondent a` une structure amorphe [Dudonis et al., 1996]. Les domaines sous les abscisses
explicitent les proce´de´s et les tempe´ratures d’e´laboration
2.1.2 Conse´quences de l’oxydation sur des films minces
La sensibilite´ a` l’oxydation des films minces peut avoir des conse´quences spectaculaires.
La figure 2.3 illustre l’effet de l’oxydation sur des films minces de titane e´labore´s par le
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Laboratoire IMAP de Louvain-La-Neuve en Belgique [Safi, 2007]. Les films minces de
titane sont effectivement tre`s sensibles a` l’oxydation. Au cours de l’oxydation, des atomes
d’oxyge`ne s’inse`rent dans les sites interstitiels a` la surface du film. Cela induit l’apparition
de contrainte a` la surface du film. Il en re´sulte alors un gradient de contrainte entre les
deux faces du film minces. Lors de la gravure chimique de la couche sacrificielle sous le
film de titane, ces contraintes de compression vont vouloir se relaxer. La couche supe´rieure
va donc se dilater plus que la couche infe´rieure prote´ge´e par la couche sacrificielle, et
provoquera l’enroulement du film sur lui-meˆme comme un ressort. Ce type d’effet peut
devenir proble´matique pour des e´prouvettes relaˆche´es comme des poutres, c’est a` dire
des films minces sans support rigide. Les gradients de contraintes ge´ne´re´es peuvent en
effet introduire des sollicitations sur l’e´prouvette selon des directions diffe´rentes de celles
pre´vues pour les essais me´caniques et le cas e´che´ant, endommager les e´prouvettes au
cours du proce´de´ de relaˆchement pour libe´rer les films du substrat. Afin de minimiser les
gradients de contraintes dans les films, il faut choisir un binaire avec une bonne re´sistance
a` l’oxydation.
Figure 2.3 – Enroulement sur elles meˆmes d’e´prouvettes de traction en film mince de titane sous
l’effet de l’oxydation. Asmahan Safi, Laboratoire IMAP, Louvain-La-Neuve [Safi, 2007]
Asami suit l’e´volution des spectres de diffraction aux rayons X de rubans ZrCu ex-
pose´s a` l’air pendant 15 mois selon des angles d’incidences α de 1˚ et 15˚ , ce qui permet
d’analyser respectivement la surface de l’e´chantillon jusqu’a` 0.3 µm et au dela` de 3 µm. La
composition Zr65Cu35 est la seule qui pre´sente toujours un aspect amorphe, et ce meˆme
en surface, alors que les binaires Zr40Cu60 et Zr50Cu50 pre´sentent des traces de zircone
monoclinique et d’oxyde de cuivre [Asami et al., 1995]. Cela montre que les binaires ZrCu
a` forte teneur en Zr sont les plus stables vis a` vis de l’oxydation.
Avec une approche diffe´rente, les mesures de thermogravime´trie de la figure 2.5 mon-
trent l’e´volution de la masse de rubans ZrNi en fonction du temps et de la tempe´rature
pour des compositions diffe´rentes. La masse des e´chantillons augmente lentement au cours
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Figure 2.4 – Spectre de diffraction de rubans de verres me´talliques base Zr-Cu expose´ a` l’air
pendant 15 mois [Asami et al., 1995]
de la monte´e en tempe´rature pour une teneur en dioxyge`ne e´quivalente a` celle de l’air.
Figure 2.5 – Relation entre le gain de masse, le temps et la tempe´rature d’e´chantillons de rubans
de verres me´talliques base Zr. La composition Zr70Ni30 montre un gain de masse plus tardif que les
autres nuances, mettant en e´vidence une certaine re´sistance a` l’oxydation [Yamasaki et al., 2000]
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Les verres me´talliques contenant du sarmarium voient leurs masses sature´es de`s la
tempe´rature de 527˚ C atteinte, tandis que les binaires Zr40Ni60 et Zr70Ni30 saturent re-
spectivement 30 minutes et 4 heures apre`s avoir atteint le palier a` 527˚ C. L’augmentation
lente et progressive de la masse des rubans de verres me´talliques Zr70Ni30 montrent que
les binaires riches en zirconium pre´sentent la meilleure re´sistance a` l’oxydation. Yamasaki
et al. semblent confirmer que cette e´volution, de´ja` e´voque´e par Aoki et al. et Walz et al.
[Aoki et al., 1986, Walz et al., 1989], est duˆe a` la formation d’une couche passivante de
Zircone monoclinique sur cette composition, et qui apparaˆıt en quantite´ moindre sur les
autres nuances, nettement domine´es par de la zircone te´tragonale.
Les courbes de thermogravime´trie de la figure 2.6 sur des rubans Zr65Ni35 et Zr65Cu35
montrent respectivement une augmentation de masse de 0,5% et 2,5% au bout de 70h a`
300˚ C. Kimura re´ve`le ainsi qu’a` composition e´quivalente, les binaires ZrNi ont la meilleure
re´sistance a` l’oxydation que les binaires ZrCu [Kimura et al., 1993].
Figure 2.6 – Courbes de thermogravime´trie en fonction du temps de maintien en tempe´rature
a` 300˚ C dans l’air pour des rubans de verres me´talliques Zr65M35 (M=Ni,Cu,Rh,Pd,Au) [Kimura
et al., 1993].
Enfin, la figure 2.7 compare des analyses thermiques diffe´rentielles (ATD ou DTA pour
Differential Thermal Analysis) avec des mesures de thermogravime´trie sur des rubans
Zr67Ni33 sous diffe´rentes atmosphe`res a` 1 bar [Aoki et al., 1986].
Dans l’air, on constate un le´ger gain de masse apre`s le pic de cristallisation pour une
tempe´rature de 450˚ C environ. Cette mesure re´ve`lent la bonne re´sistance a` l’oxydation des
verres me´talliques dans l’air conserve´s a` basse tempe´rature.
Finalement, la composition finale retenue pour les films minces de verres me´talliques
est le binaire Zr70Ni30. C’est une composition que l’on peut obtenir sous forme de rubans
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Figure 2.7 – Analyses thermiques diffe´rentielles (trait continu) et mesures de thermogravime´trie
(pointille´s) sur un ruban Zr67Ni33 sous diffe´rentes atmosphe`res a` 1 bar [Aoki et al., 1986].
ou de films minces, et qui pre´sente une tre`s bonne re´sistance a` l’oxydation.
2.1.3 Elaboration de la cible
Une fois de´termine´e la composition souhaite´e des films, il est ne´cessaire de choisir la
composition de la cible et de l’e´laborer. La solution retenue a e´te´ de re´aliser une cible unique
qui permet d’avoir une composition de film invariante quelque soit l’usure de la cible et
quelque soit la position sur le substrat. Ce choix permettait de ne pas avoir a` se soucier de
variation de composition entre les diffe´rents de´poˆts, mais aussi entre diffe´rentes positions
sur les de´poˆts comme cela aurait pu eˆtre le cas avec des cibles multiples ou des inserts.
A partir des limites d’e´vaporation des atomes Zr et Ni [Yamamura and Tawara, 1996]
et du fait que le taux d’e´vaporation ne varie pas line´airement avec la composition [Haff
and Switkowski, 1976], il est difficile de calculer pre´cise´ment la composition initiale de la
cible pour une composition de film voulue. Dans le cas des binaires, les taux d’e´vaporations
partielles de chaque e´le´ment changent. Un e´le´ment avec un taux d’e´vaporation e´leve´ comme
Ni va voir sa limite d’e´vaporation partielle diminue´e tandis qu’un e´le´ment comme Zr
va voir sa limite d’e´vaporation partielle augmente´e. C’est expe´rimentalement ce qu’ont
observe´ Thomann et al en e´laborant des films minces Zr49Ti3Al9Cu20Ni19 avec une cible
de composition Zr51Ti6Al8Cu21Ni13 [Thomann et al., 2006]. A partir de ces variations, il a
e´te´ de´cide´ d’e´laborer une cible ayant une composition Zr72Ni28 afin d’obtenir des films de
compositions proches de Zr70Ni30. Outre l’oxydation, un autre crite`re poussant a` choisir
cette composition vient de l’analyse du diagramme de phase du binaire visible sur la figure
2.8. En effet, le binaire Ni-Zr pre´sente un inter-me´tallique de composition Zr2Ni fragile.
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L’inte´reˆt de se placer a` une composition supe´rieure est d’abord d’obtenir une phase Zr α
afin d’ame´liorer la tenue me´canique de la cible et ensuite de diminuer la tempe´rature de
fusion de l’alliage primaire pour re´duire l’e´cart de tempe´rature entre le me´tal en fusion et le
moule, ceci afin de minimiser l’importance des contraintes interne lors du refroidissement.
Figure 2.8 – Diagramme de phase du binaire Ni-Zr
Thomann et al ont re´ussi a` e´laborer une monocible ZrTiAlCuNi afin d’obtenir des films
minces amorphes [Thomann et al., 2006]. L’alliage primaire est e´labore´ en creuset froid
avant d’eˆtre injecte´ dans un moule en cuivre. Dans notre cas, la cible a e´te´ e´labore´e par
la socie´te´ Titacreuset selon un proce´de´ identique. Toutefois du fait de la pre´sence d’un
interme´tallique, le moule en cuivre a e´te´ chauffe´ afin de minimiser encore les contraintes
internes ge´ne´re´es lors du refroidissement. La cible brute de fonderie a ensuite e´te´ rectifie´e
par e´lectroe´rosion pour obtenir une cible de 6 mm d’e´pais et 100 mm de diame`tre, elle a
ensuite e´te´ brase´e a` l’indium sur un porte cible en cuivre comme sur la photo 2.9 avant
d’eˆtre place´e dans le baˆti d’e´vaporation AC 450.
2.1.4 Magnetron Sputtering Physical Vapor Deposition (MS-PVD)
Le Sputtering ou pulve´risation cathodique est un proce´de´ permettant d’obtenir des
reveˆtements me´talliques ou des films ce´ramiques a` l’aide d’un plasma, de la famille des
proce´de´s dit PVD (pour Physical Vapor Deposition). Cela consiste a` cre´er un plasma
froid entre une cible (le mate´riau que l’on veut de´poser) et le substrat sur lequel on
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Figure 2.9 – Cible Zr72Ni28 brase´e a` l’indium sur son porte-cible de cuivre
veut cre´er le film mince. Le plasma consiste en un gaz ionise´, c’est a` dire contenant des
ions et des e´lectrons libres, lorsqu’il est soumis a` un champ e´lectrique de forte intensite´.
La polarisation ne´gative de l’ordre de 1 a` 3 kV d’une e´lectrode (cible) en pre´sence d’une
atmosphe`re rare´fie´e d’Argon, a` une pression d’environ 1 a` 10 Pa selon la taille du re´acteur,
conduit a` l’e´tablissement d’une de´charge e´lectrique entre la cible et le re´acteur relie´ a` la
masse qui joue alors le roˆle d’anode. Un plasma froid s’e´tablit alors, compose´ d’e´lectrons,
d’ions Ar+ et de photons. Sous l’effet du champ e´lectrique, les ions argon sont acce´le´re´s
dans la gaine cathodique et acquie`rent une e´nergie cine´tique qu’ils libe`rent en impactant
sur la cible. Cela peut entraˆıner l’e´jection d’un atome me´tallique, l’implantation de l’ion
incident, la re´flexion de l’ion neutralise´ par transfert de charge, ou l’e´mission d’e´lectrons
qui serviront a` entretenir la de´charge, et l’ionisation des atomes d’Ar re´siduels.
Figure 2.10 – Sche´ma d’un montage d’un dispositif magne´tron de ge´ome´trie plane (source : PTA).
Le recours a` la pulve´risation cathodique magne´tron permet d’augmenter la capacite´
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ionique au voisinage de la cible. Le dispositif magne´tron comme sur la figure 2.10, constitue´
d’aimants, cre´e un champ magne´tique a` la surface de la cible qui permet de pie´ger les
e´lectrons secondaires et augmente leur capacite´ d’ionisation. On peut alors envisager de
re´duire la pression de travail (Ar) qui entraˆıne e´galement une meilleur qualite´ des de´poˆts
par une diminution de la contamination d’Ar. Le batˆı en service a` la PTA utilise une
ge´ome´trie dite “magnetron plane”. Une des conse´quences de ce dispositif est l’e´rosion de
la cible selon une couronne comme le montre la photo 2.11
Figure 2.11 – Vue de la cible de ZrNi apre`s plusieurs de´poˆts ou l’on voit l’anneau d’e´rosion duˆ
au dispositif magnetron.
Enfin, l’utilisation d’un ge´ne´rateur radiofre´quence permet de minimiser la charge des
surfaces, notamment celle de la cible qui se charge positivement. Lors de l’arreˆt de la
de´charge, en fait une inversion de la polarite´, les e´lectrons neutralisent les charges positives
de surfaces.
2.2 De´poˆts des films minces amorphes
Le baˆti Alliance Concept AC 450 MS-PVD apporte un bon compromis entre la sim-
plicite´ de la gestion des de´poˆts et les parame`tres ajustables (le principe de fonctionnement
est de´crit au paragraphe 2.1.4). On distingue ainsi la distance a` la cible, parame`tre
peu facilement modifiable, car il implique d’intervenir directement dans la chambre de
pulve´risation alors a` l’air libre. Les parame`tres de courant et de tension DC-bias sont
pilote´s par le choix de la puissance du ge´ne´rateur. On ne peut intervenir se´pare´ment sur
l’un ou l’autre. Parmi les parame`tres facilement modifiables figurent la pression limite
de vide, la pression de travail et le temps de de´position. Afin de de´coupler les influences
des parame`tres et d’identifier les conditions optimales, des de´poˆts pre´liminaires ont e´te´
re´alise´s sur des morceaux de silicium comportant des motifs en re´sine. La dissolution de
cette re´sine enle`ve le film amorphe sur ces zones la` et permet alors la mesure de l’e´paisseur
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du film. D’autres parame`tres de sortie sont e´tudie´s dans le reste de cette section ainsi que
dans la section suivante de´die´e aux aspects structuraux des films.
2.2.1 De´termination des parame`tres de de´position
La vitesse de de´position est trace´e sur la figure 2.12 en fonction de la puissance du
ge´ne´rateur RF. La vitesse de de´poˆt est proportionnelle a` la puissance. On peut remarquer
par extrapolation qu’une puissance trop faible ne permettrait pas d’obtenir un de´poˆt.
Ceci est duˆ en partie a` la puissance minimale ne´cessaire a` la cre´ation du plasma entre
la cible et le substrat. A partir de ces premie`res valeurs de vitesses, les temps de de´poˆts
par rapport aux e´paisseurs souhaite´es peuvent eˆtre calcule´es. Le tableau 2.1 pre´sente les
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Figure 2.12 – Vitesse de de´position en fonction de la puissance du ge´ne´rateur RF.
Puissance (W) 100 200 300 400 500
Temps de de´poˆt 2h26’ 40’ 25’ 19’ 15’
Table 2.1 – Temps de de´position en fonction de la puissance pour une e´paisseur de 2 µm.
Le temps de de´poˆt a` 100 W de 2h26’ est prohibitif par rapport aux autres puissances
qui permettent d’obtenir des temps raisonnables de de´poˆt. Si les temps correspondant
aux puissances les plus e´leve´es sont attractifs, l’e´le´vation de la tempe´rature de la cible
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meˆme sur un temps court pourrait geˆner l’amorphisation du de´poˆt et conduire e´galement
a` solliciter la cible trop brutalement. La pression limite du vide est fixe´e a` 5.10−7 mbar qui
repre´sente un bon compromis entre un vide suffisamment pousse´ et un temps de pompage
relativement court.
Figure 2.13 – Variation des contraintes internes en fonction de la pression d’argon pour des
e´le´ments atomiques diffe´rents [Thornton and Hoffman, 1989].
La pression de travail d’Argon est choisie de telle sorte que l’on obtienne un amorphe
avec le moins de contraintes internes possibles, notamment pour minimiser la de´formation
des e´prouvettes autoporte´es et les risques de de´laminage entre le film et le substrat. Thorn-
ton et al montre sur la figure 2.13 que la contrainte interne dans des films de´pend de la
pression d’argon et de la nature des e´le´ments de´pose´s [Thornton et al., 1979, Thornton and
Hoffman, 1989]. Par exemple, la pression de transition entre des contraintes de compression
et de traction pour le nickel se situe pre`s de 1,5 mTorr soit 0,2.10−3 mbar
Freud and Suresh synthe´tisent les travaux Thornton et al avec la figure 2.14. Le zirco-
nium voit ses contraintes internes s’annuler pour une pression de 0,5 Pa et le nickel pour
0,3 Pa soit respectivement 0,5.10−3 et 0,3.10−3 mbar (contre 0,2 sur la figure 2.13). Une loi
de me´lange a` partir de la composition de la cible et des valeurs des pression de transition
d’argon requise pour annuler les contraintes internes permet d’estimer la pression d’ar-
gon autour de 4,5.10−3 mbar. Cependant, avoir une forte pression d’Argon va entraˆıner
une diminution de la vitesse de de´poˆt ainsi qu’une augmentation de la quantite´ d’Argon
pie´ge´ dans le film. Finalement, la pression retenue pour les essais pre´liminaires (et que l’on
gardera par la suite) sera de 3.10−3 mbar. L’ensemble des parame`tres de de´position finaux,
retenus apre`s ve´rifications de l’amorphisation des films, sont regroupe´s dans le tableau 2.2.
Les e´paisseurs au centre d’une partie des de´poˆts re´alise´s au cours de ces travaux de the`se
sont reporte´es en fonction des temps de de´poˆts en accord avec les conditions du tableau 2.2.
La droite en pointille´s mode´lise l’e´paisseur en fonction du temps de de´position. Sa pente
73
Chap. 2 - Elaboration des films minces amorphes
Figure 2.14 – Valeurs de la pression d’argon pour la transition entre des contraintes de compres-
sion et de traction en fonction de la masse atomique de diffe´rents e´le´ments [Freund and Suresh,
2004].
Distance de travail (cm) 7
Vide limite (mbar) 5.10−7
Pression d’Argon (mbar) 3.10−3
Puissance (W) 300
Temps de pre´-de´poˆt (min) 3
Temps de de´position variable
Table 2.2 – Parame`tres de de´position utilise´s sur l’AC450.
donne une vitesse de de´poˆt de 12 A˚.s−1. Cette valeur a permis par la suite de re´aliser des
de´poˆts d’e´paisseurs controˆle´es en ajustant les temps de de´poˆt.
2.2.2 Variations des e´paisseurs
L’e´paisseur des films n’est pas constante selon le diame`tre du wafer. Le profil est
principalement dicte´ par la distance a` la cible. Sur la figure 2.16 est sche´matise´e l’allure
de l’e´paisseur du film en fonction de la distance cible/substrat. A grande distance, le
profil pre´sente un maximum au centre, lieu du recouvrement des deux coˆnes d’e´vaporation
principaux duˆs au ge´ne´rateur magnetron. A moyenne distance, l’e´paisseur est homoge`ne
et correspond a` la position ou` les coˆnes ne se recouvrent pas. A faible distance, le de´poˆt
pre´sente une e´paisseur maximale sous forme d’anneau.
Pour les de´poˆts, la cible a e´te´ place´e a` 7 cm de la position des substrats. Dans le cas
des films minces destine´s a` la re´alisation d’e´prouvettes de flexion, les ouvertures laisse´es
par le lift off dans le de´poˆt permettent d’obtenir une succession de mesures d’e´paisseur
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Figure 2.15 – Variation de l’e´paisseur des films mesure´e au profilome`tre Dektak en fonction du
temps de de´position pour une puissance de 300 W. La vitesse de de´position de 12 A˚.s−1 a` 300 W
est de´finie par la pente du mode`le line´aire repre´sente´ par la droite en pointille´s.
Figure 2.16 – Evolution de l’allure du film en fonction de la distance substrat/cible.
au profilome`tre Dektak sur tout le diame`tre des plaques, la position des mesures e´tant
parfaitement de´termine´e par le dessin du masque. Les profils d’e´paisseurs des de´poˆts de
la figure 2.17 ont ainsi e´te´ obtenus en fonction de la position sur le diame`tre du wafer.
Chaque point correspond a` une moyenne de trois mesures situe´es sur un intervalle de 5
µm pre`s d’une e´prouvette parfaitement localise´e. Les courbes reliant les points sont des
mode´lisations par une e´quation du second degre´ des profils mesure´s. Du fait de la parfaite
syme´trie des profils par rapport au centre des wafers, on peut conclure que les diffe´rents
de´poˆts ont une syme´trie de re´volution par rapport au centre du wafer. La forme des profils
laisse a` penser que la configuration des de´poˆts a` 7 cm se situe entre les configurations
a` grande et moyenne distance. Afin d’obtenir un profil plus homoge`ne sur l’e´paisseur, il
75
Chap. 2 - Elaboration des films minces amorphes






















-40 -30 -20 -10 0 10 20 30 40
Figure 2.17 – Mesures au profilome`tre des e´paisseurs des e´paisseurs des films minces selon le
diame`tre des wafers (points) et courbes des e´quations quadratiques mode´lisant les profils (lignes).
Ces mesures vont permettre deux types d’e´valuation a` l’avenir :
– Du fait de la syme´trie de re´volution et des profils d’e´paisseurs bien de´finis, il est
possible de calculer l’e´paisseur de n’importe quelle e´prouvette sur toute la surface
du wafer, sous re´serve de connaˆıtre la distance entre sa position et le centre du de´poˆt.
Pour faciliter les mesures ulte´rieures, il importe lors de l’e´tape de lithographie de
bien centrer le masque sur la plaque afin que les centres des de´poˆts et des plaques
soient confondus. Des mesures d’e´paisseurs en diffe´rents points des wafers ont permis
d’estimer une erreur absolue variant de ± 2 nm pour les films de 200 nm a` ± 15 nm
pour les plus e´pais (au dessus de 1000nm).
– Le second inte´reˆt de la connaissance de la forme des profils d’e´paisseurs a` partir des
de´poˆts pour les essais de flexion est de pouvoir estimer avec une bonne pre´cision
les e´paisseurs en diffe´rents points pour des de´poˆts dits ”pleine plaque”. A partir
des mode´lisations des profils, on observe une e´volution line´aire des coefficients de
l’e´quation quadratique en fonction de l’e´paisseur. Il est alors possible de pre´dire
les valeurs des coefficients quelque soit l’e´paisseur des films minces. De`s lors, la
connaissance de l’e´paisseur des films a` une distance connue du centre des plaques
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permet de de´finir l’e´paisseur en tout point. Ainsi, on obtient des erreurs absolues
de ± 5 nm pour les films les plus minces pouvant aller jusqu’a` ± 30 nm pour les
films de plus de 1000 nm, incertitudes e´value´es au MEB-FEG sur des coupes de films
minces clive´s. A noter que cette erreur est plus importante car les calculs sont faits
a` partir d’une mesure d’e´paisseur a` environ 5 mm du bord du wafer, introduisant
des incertitudes sur la position sur le diame`tre ainsi que sur la de´termination des
e´paisseurs en bord de plaque, plus sensible aux incertitudes de mesures.
Ainsi, toutes les e´paisseurs des films dits “ouverts”, avec des motifs en re´sine, ou “pleine
plaque”, c’est a` dire sans motif, sont connues avec une bonne pre´cision. La connaissance des
e´paisseurs au centre des pleines plaques permet par la suite de de´terminer avec une bonne
pre´cision les contraintes internes des films et d’avoir une bonne estimation de l’e´paisseur
sur des surfaces pre´cises, notamment pour les e´chantillons clive´s qui seront utilise´s en nano
indentation.
2.2.3 Contraintes internes
Une observation a` l’oeil des films pleine plaque ne re´ve`le rien en sortie de machine
de pulve´risation, le film pre´sentant un effet miroir parfait. En revanche, des cloques sont
clairement visibles sur les zones des films comportant des motifs en re´sine comme en
te´moigne la figure 2.18. Ces cloques sont le re´sultat de contrainte interne de compression.
Elles peuvent devenir geˆnantes notamment lorsque les surfaces de re´sine sont importantes.
Les cloques sont alors d’autant plus grosses et peuvent parfois de´former le film au niveau de
la poutre en contact avec le silicium par une localisation des contraintes pre`s des surfaces
utiles du film.
Figure 2.18 – Observation de l’e´tat d’un film de verre me´tallique apre`s de´poˆt. La zone a) par-
faitement lisse correspond au film mince sur le silicium, et la zone b) correspond au film mince
sur de la re´sine. On observe des cloques re´sultantes des contraintes de compression sur les zones
comprenant de la re´sine. La zone de´limite´e par les pointille´s montre la zone utile d’une e´prouvette
de traction qui pourrait eˆtre sensible a` ces cloques.
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Sous l’influence des contraintes internes du films, les wafers peuvent se courber. Il est
donc possible de remonter a` leur valeur via la mesure des profils avant et apre`s de´poˆt
des films minces. Les profils sont obtenus a` l’aide d’un profilome`tre Taylor Hobson et des
platines selon le montage de la figure 2.19. Le wafer est place´ sur 3 billes en acier afin
d’assurer un appui isostatique. Des plots verticaux assurent le centrage par rapport aux
billes. Puis, a` l’aide d’une e´querre spe´ciale, l’un des bords droits de´finissant les orientations
de la plaque de silicium est place´ paralle`lement a` l’axe de de´placement X du profilome`tre.
Enfin le centre de la plaque est aligne´ sur le profilome`tre avec la platine de de´placement
en Y. Le de´placement de la pointe est assure´ par le profilome`tre selon l’axe X une fois le
contact effectue´. On obtient alors un profil en Z de´finissant la courbure du wafer.
Figure 2.19 – Dispositif de mesure des profils des wafers pour de´terminer les contraintes internes.
La contrainte interne du film σf est alors calcule´e a` partir de la formule de Stoney






avec Es le module d’Young du substrat, ds son e´paisseur, νs son coefficient de poisson,
df l’e´paisseur du film mince et R le rayon de courbure de la plaque apre`s de´poˆt. Les plaques
de silicium n’e´tant pas parfaites, le rayon de courbure est de´termine´ par la diffe´rence des
profils des plaques avant et apre`s de´poˆts pour ne tenir compte que de la courbure duˆe au
film mince.
Les contraintes internes de compression ainsi calcule´es valent 30 MPa ±10 MPa. Ces
contraintes sont suffisamment faibles pour ne pas avoir d’influence sur les films minces,
notamment dans le cas d’e´prouvettes relaˆche´es comme des poutres encastre´es. A noter
comme cela a e´te´ vu au paragraphe 2.2.1 pre´ce´dent, qu’il serait possible de diminuer les
contraintes internes du films en augmentant le´ge`rement la pression de travail d’argon.
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2.2.4 Rugosite´
La rugosite´ RRMS (e´cart type ou rugosite´ quadratique) des films minces a e´te´ mesure´e
avec un AFM sur des surfaces de 25 µm2 d’e´chantillons clive´s. Une image 3D de la surface
d’une e´prouvette d’un film de 770 nm de´pose´ a` 300 W est visible sur la figure 2.20. La
rugosite´ RRMS vaut 0,17 nm ± 0,1 nm. Le tableau 2.3 rapporte les valeurs des rugosite´s
mesure´es pour diffe´rentes puissances de de´position (100, 200, 300, 400, 500 W). La puis-
sance ne fait pas varier la rugosite´ de fac¸on significative, qui reste dans une gamme de
quelques e´paisseurs atomiques. De plus, des mesures de rugosite´ apre`s attaque chimique
au TMAH a` 10% a` 80˚ C pendant 1 heure ne re´ve`lent pas non plus de variation significative
ni de trace de piquˆre, te´moignant ainsi de la se´lectivite´ du TMAH entre le verre me´tallique
(qui n’est pas attaque´) et le silicium (qui est attaque´).
Figure 2.20 – Image AFM en 3D de la surface d’un film mince amorphe de 770nm de´pose´ a`
300W pre´sentant une rugosite´ RMS de 0,25 nm ± 0,1nm
Puissance (W) 100 200 300 400 500(⋆)
Epaisseur (nm) 220 660 770 2000 850
Surface (µm2) 5*5 5*5 5*5 5*5 3.5*2.5
RRMS(nm) 0,17 0,18 0,17 0,25 0,24
Table 2.3 – Valeurs de la rugosite´ des films minces amorphes en fonction de la puissance de
de´poˆt. (⋆)La rugosite´ RRMS du film de´pose´ a` 500W a e´te´ mesure´e sur un e´chantillon apre`s une
attaque TMAH a` 80˚ C pendant 1h. La surface de mesure est re´duite du fait d’impurete´s re´siduelles
sur la surface suite a` l’attaque.
Pour comparaison, des films de silice amorphe de´pose´s par magnetron sputtering voient
leur rugosite´ RRMS augmenter line´airement de 0,2 a` 2 nm pour des films variant de 10
a` 1000 nm [Elsholz et al., 2005]. Dans notre cas, la rugosite´ n’e´volue pas avec l’e´paisseur
du film de´pose´ et ce pour des gammes d’e´paisseurs identiques. Dans le meˆme ordre d’ide´e,
la rugosite´ de film d’aluminium polycristallin peuvent pre´senter des rugosite´s de 7 a` 12
nm selon les conditions de de´poˆt [Zhang et al., 2005] alors que la puissance de de´poˆt n’a
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apparemment pas d’influence sur la rugosite´ des films. Dans le cas des mate´riaux cristallins,
la rugosite´ est impose´e par la taille des grains, elle-meˆme dicte´e par l’e´paisseur des films
minces. Plus l’e´paisseur augmente, plus les grains sont gros, et les joints entre les grains
profonds.
A noter que l’e´tat de surface des films amorphes est obtenue sans traitement me´canique
ou thermique ulte´rieure, qui peuvent dans certains cas lisser la rugosite´ de films cristallins.
2.2.5 Masse volumique
Du fait de la difficulte´ de mesurer une masse volumique d’un film libre, la masse
volumique ρ a e´te´ estime´e a` partir d’un e´chantillon de la cible cristallise´e brute de fonderie
selon la me´thode de la pousse´e d’Archime`de, et vaut 7030 kg/m3. La variation de masse
volumique entre un mate´riau cristallin et son e´quivalent amorphe est de l’ordre de quelques
%. Par ailleurs, une densite´ de 7,03 a e´te´ mesure´e pour des rubans Zr70Ni30 par Ichitsubo
[Ichitsubo et al., 2005]. Par conse´quent, la densite´ retenue par la suite sera 7030 kg/m3
avec une incertitude estime´e de 100 kg/m3.
2.3 Caracte´risation structurale
2.3.1 Evaluations de l’amorphisation par DRX
Les mesures de diffractions aux rayons X ont e´te´ effectue´es au Consortium des Moyens
Technologiques Communs (CMTC) sur un diffractome`tre Siemens D5000 X’PERT’, avec
un goniome`tre θ-2θ et une anode en cuivre (raie Cu-Kα, λ = 0.15402 nm). La figure
2.21 montre l’intensite´ des spectres de diffraction obtenus pour des e´paisseurs de verre
me´tallique variables. Les courbes sont de´cale´es en ordonne´e afin de clarifier la lecture. Les
six courbes du haut correspondent a` des mesures de DRX classique.
Si l’on excepte le film de 165 nm, toutes ces courbes pre´sentent une bosse entre 30˚ et
45˚ . Cette bosse est caracte´ristique du caracte`re amorphe des films. L’intensite´ relative de
cette premie`re bosse diminue avec l’e´paisseur, ce qui traduit la perte progressive du signal
diffracte´ du fait de la grande finesse des films. A l’inverse, la seconde bosse vers 67˚ est
parfaitement visible sur chaque courbe et augmente lorsque l’e´paisseur des films diminue.
Il s’agit de la raie caracte´ristique du silicium monocristallin (100). Si l’on s’inte´resse aux
films de 1430 nm et 830 nm, on peut remarquer que la bosse du silicium est pre´ce´de´e par
une troisie`me bosse qui de´bute entre 55˚ et 60˚ . Elle correspond a` la seconde bosse des
amorphes classiquement observe´e sur les BMG. Dans le cas des films les plus minces, cette
bosse est masque´e par l’intensite´ du pic du silicium.
La difficulte´ de conclure quand a` l’amorphisation du film le plus mince a conduit a`
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Figure 2.21 – Courbes DRX des films minces de 165, 343, 400, 685, 829, 1434 nm. On notera la
pre´sence vers 67˚ du pic du silicium. La courbe la plus basse correspond a` une mesure en incidence
rasante afin d’e´viter de voir la raie du Silicium pour le film le plus mince, montrant que chaque
film est bien amorphe.
la figure 2.21. Avec cette me´thode, on analyse la couche mince en prenant soin d’e´viter de
collecter les rayons diffracte´s par le re´seau cristallin du silicium. Ainsi, on peut observer
nettement la premie`re bosse de l’amorphe entre 30˚ et 45˚ qui correspond aux valeurs des
films les plus e´pais.
2.3.2 Observation de la stucture au MET
Des observations au MET ont e´te´ re´alise´es par Fre´de´ric Mompiou au CEMES a` Toulouse.
Les observations ont e´te´ re´alise´es soit sur des films minces relaˆche´s soit sur des films sur
silicium. Les films relaˆche´s ne ne´cessitent pas de pre´paration pre´liminaire. En revanche,
les films sur silicium ont d’abord e´te´ clive´s en deux puis colle´s face a` face. Ils ont ensuite
e´te´ polis grossie`rement afin d’obtenir une lame mince dans un plan perpendiculaire a` la
surface des e´chantillons. Dans les deux cas, la pre´paration finale des e´prouvettes a consiste´
en un polissage ionique a` 3kV refroidi a` l’azote liquide qui permet de minimiser l’implan-
tation d’ions et de limiter l’e´chauffement sur les parties les plus minces. Les observations
ont ensuite e´te´ re´alise´es a` 300 kV.
La figure 2.22 prise au MET montre la structure d’un film mince de 850 nm relaˆche´.
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L’insert contient le cliche´ de diffraction correspondant. A ce grossissement, la structure
ne pre´sente pas d’organisation particulie`re et les anneaux de diffraction confirment le
caracte`re amorphe de l’e´chantillon a` une e´chelle plus fine que ne le permet les mesures
DRX.
Figure 2.22 – Observation MET d’un film de 850 nm d’e´paisseur et cliche´ de diffraction en insert
montrant la bonne amorphisation du film mince.
2.3.3 Tempe´ratures caracte´ristiques
La difficulte´ d’obtenir des mesures de DSC valables a` partir des films minces ne nous
a` pas permis d’extraire des valeurs exploitables quant a` nos films minces. Ainsi, cette
partie repose principalement sur les mesures issues de la bibliographie. Toutes les valeurs
obtenues concernent des rubans amorphes de composition Zr66,7Ni33,3. Les tempe´ratures
de transition vitreuse alors mesure´es sont de 333˚ C [Wang et al., 2011] et 394˚ C [Liu et al.,
2009] pour 10˚ C/min, 390˚ C [Li et al., 2009] a` 40˚ C/min, et 360˚ C pour 30˚ C/min [Wang
et al., 2011]. Cependant, il est important de noter que des e´tudes ne notent pas de Tg,
probablement du a` l’impossibilite´ de le de´tecter sur les courbes de DSC [Mao, 1996, Nagase
et al., 2007, Liu and Zhang, 2001].
On en de´duit que la de´termination de Tg n’est pas simple, meˆme sur des rubans. Si
les rubans sont bien amorphes, la difficulte´ de de´terminer Tg peut signifier que le domaine
de liquide surfondu est tre`s faible, avec parfois Tg confondu avec Tx. Une des explications
que l’on peut e´mettre quant a` la dispersion des Tg releve´es et ce meˆme pour des vitesses
de monte´e en tempe´rature identiques est la diffe´rence de protocole expe´rimental dans
l’e´laboration des verres.
Une e´tude portant sur des rubans Zr70Ni30 confirme la faible stabilite´ de cette base.
Ichitsubo et al montrent ainsi que le Tg n’est de´tecte´e qu’a` partir d’une vitesse de monte´e
en tempe´rature de 200˚ C/min et vaut environ 380˚ C et Tx environ 395˚ C pour cette vitesse
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de rampe de tempe´rature [Ichitsubo et al., 2005].
2.3.4 Compositions des films minces
Le tableau 2.4 re´capitule les pourcentages atomiques des espe`ces mesure´es a` l’EDX-
MEB. Les pourcentages atomiques de Zr et Ni sont infe´rieurs a` ceux attendus vis a` vis
de la composition du fait de la pre´sence inattendue d’impurete´s. Une des raisons qui
pourrait expliquer la pre´sence d’indium est son utilisation pour le brasage de la cible sur
la plaque de cuivre tandis que l’aluminium peut provenir du baˆti de pulve´risation. Si l’on
e´carte la pre´sence des impurete´s, les pourcentages atomiques corrige´s de Zr et Ni seraient
respectivement de 68,8% et 31,2 %. Ces valeurs correspondent aux valeurs attendues, en
accord avec les taux de pulve´risation des constituants de la cible.
Ele´ments Zr Ni Al In Autres
% atomique 63 29 3,3 3 1,7
Table 2.4 – Composition du film de 850 nm en EDX au MEB
Figure 2.23 – Coupes transverses de deux e´chantillons de film mince de 500 nm d’e´paisseur colle´s
face a` face. A gauche sur silicium et oxyde natif, et a` droite sur un film mince de 1 µm de Si02
de´pose´ par MS-PVD (baˆti AC 450nm).
Comme lors des observations au MET, des coupes transverses sur des films minces
de 500 nm ont e´te´ re´alise´es afin de ve´rifier la composition des films dans l’e´paisseur et
ve´rifier s’il existe des phe´nome`nes de diffusion. Sur la figure 2.23, un des films a e´te´ de´pose´
directement sur un substrat de silicium avec oxyde natif, tandis que le second a e´te´ de´pose´
sur une couche de SiO2 de´pose´ par MS-PVD dans le meˆme baˆti de de´poˆt que les films
minces ZrNi. On peut voir sur ces images la couche d’adhe´sif entre les deux films ZrNi
colle´s face a` face. On retrouve les substrats de silicium et la couche de silice dans le cas
du second film. La raison de la pre´sence de la couche d’oxyde e´tait de ve´rifier l’influence
d’une couche d’arreˆt plus dense qui aurait pu limiter les phe´nome`nes de diffusion.
83
Chap. 2 - Elaboration des films minces amorphes
Figure 2.24 – Profil des rapports de concentration Zr/Ni dans un film mince ZrNi de 500 nm
sans SiO2 a` gauche et position du scan correspondant a` droite.
Le profil visible sur la courbe 2.24 montre que le rapport des e´le´ments Zr/Ni est con-
stant le long du scan, re´alise´ sur le film sans silice. Une e´volution similaire a e´te´ obtenue
pour le film sur couche de silice. On observe de le´ge`res variations des rapports aux in-
terfaces, vraisemblablement des artefacts de mesure. Ainsi, ces profils confirment que la
composition ne change pas dans l’e´paisseur. De plus, aucune diffusion n’est perceptible ici




Ce chapitre a montre´ les conside´rations dont nous avons tenu compte pour l’e´laboration
de films minces amorphes (TFMG) ainsi que les premiers re´sultats de caracte´risations.
– La volonte´ d’obtenir des verres me´talliques amorphes de´pend de nombreux parame`tres
de de´position dans le cas des proce´de´s de pulve´risation et notamment de la compo-
sition du film. Des conside´rations physico-chimiques ont mis en e´vidence les risques
d’une oxydation des films minces et leurs conse´quences avec notamment l’existence
de gradient de contraintes qui peuvent de´former les films minces. Une e´tude bibli-
ographique a permis de proposer l’e´laboration de films minces tenant compte de ces
diffe´rents aspects dans la re´alisation de la cible.
– Le de´poˆt de film minces d’e´paisseurs allant de 100 a` 2000 nm a e´te´ un succe`s. Ces
films ont e´te´ caracte´rise´s vis a` vis du proce´de´ d’e´laboration par Magnetron Sputtering
Physical Vapor Deposition (MS-PVD). La composition des films est homoge`ne dans
l’e´paisseur. Elle est proche de la composition attendue (Zr70Ni30) et vaut Zr68.8Ni31.2.
Aucune diffusion n’a e´te´ note´e sur leurs profils, que ce soit avec la surface a` l’air, ou
la face en contact avec le silicium ou un oxyde de silicium SiO2.
– La rugosite´ pre´sente une valeur de quelques dizaines d’angstro¨m, ce qui est remar-
quable pour des de´poˆts sans traitement particulier, quelque soit l’e´paisseur et quelque
soit la puissance de de´poˆt. Des solutions ont e´te´ envisage´es afin d’obtenir des films
avec des proprie´te´s variables en fonction des parame`tres de de´position, notamment en
terme d’e´paisseur, de contraintes internes et de vitesses de de´position. Avec les con-
ditions de de´poˆt fixe´es, des contraintes internes re´siduelles de 30 MPa sont releve´es
dans les films minces. Celles-ci se traduisent notamment par l’apparition de cloques
sur des zones de re´sine, mais elles ne semblent pas affecter de manie`re significative
les films sur silicium, ce qui de´montre par ailleurs une bonne adhe´sion.
– Enfin la caracte´risation structurale en DRX et au TEM a de´montre´ le caracte`re
amorphe pour tous les films. La composition a e´galement e´te´ e´tudie´e selon l’e´paisseur
des films et les re´sultats ne montrent aucune he´te´roge´ne´ite´ dans les films, et ce




3.1 Techniques de microe´lectronique
L’une des originalite´s de ces travaux de the`se repose sur l’utilisation importante des
techniques issues de la microe´lectronique pour ce qui est de l’e´laboration des films minces
amorphes en tant que mate´riau d’une part, et des diffe´rentes formes d’e´chantillons pour
les essais me´caniques d’autre part.
La suite de ce chapitre est divise´e en trois sections :
– La premie`re section pre´sente les techniques conventionnelles utilise´es en microe´lec-
tronique comme le spin coating, la lithographie, le lift off ou encore la gravure du
silicium. Une attention particulie`re a e´te´ apporte´e a` cette dernie`re composante, du
choix des substrats de silicium a` la re´alisation de simulation, car c’est elle qui va
permettre d’obtenir des e´prouvettes de verres me´talliques relaˆche´es.
– Dans la seconde section sont de´taille´es les ge´ome´tries des e´prouvettes d’essais me´-
caniques selon les modes de sollicitations (traction, flexion) et les outils a` notre
disposition (dispositif de traction sous MEB et sous MET, nano indenteur pour des
essais de flexion).
– La dernie`re section de´crit les syste`mes expe´rimentaux, parfois classiques, mais utilise´s
ici de manie`res non usuelles. Une machine de traction pour essais in situ sous MEB
est de´crite. Des mesures diffusion Brillouin ont e´te´ effectue´es pour de´terminer les
constantes e´lastiques des films tout en s’affranchissant de l’influence du substrat.
Enfin, des nano indenteurs ont e´te´ utilise´s a` la fois pour des essais classiques de
nano indentation , mais e´galement comme machine d’essai me´canique en flexion.
3.1 Techniques de microe´lectronique
L’e´laboration d’e´prouvettes d’essais me´caniques en films minces peut eˆtre grandement
simplifie´e par le recours aux techniques issues de la microe´lectronique et de l’industrie des
semi-conducteurs. Fabriquer une se´rie d’e´prouvettes peut se faire en 4 a` 5 e´tapes, mais
peut aussi regrouper plusieurs dizaines d’e´tapes selon le niveau de complexite´ du syste`me
voulu. Les e´tapes utilise´es dans cette the`se sont de´crites dans la suite de ce chapitre,
du choix du substrat de silicium, jusqu’aux e´prouvettes relaˆche´es, en passant par leur
dimensionnement.
3.1.1 Salles blanches
L’e´laboration des e´chantillons en film mince requiert un grand soin du fait de la taille
des e´le´ments par rapport a` notre environnement. Afin d’e´viter d’avoir de la poussie`re entre
le film mince et le substrat par exemple, nous avons recours comme en microe´lectronique a`
l’utilisation de salles blanches, e´galement appele´ salle propre. La Plateforme Technologique
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Amont sur le site du Commissariat a` l’e´nergie atomique (CEA) de Grenoble ge`re une salle
de classe 1000 1.
De nombreux e´quipements comme des baˆtis d’e´vaporation PVD et CVD (Physical and
Chemical Vapor Deposition) sont a` disposition ainsi que tous les appareils ne´cessaires pour
effectuer des proce´de´s de lithographie, de mesures d’e´paisseurs, d’observations aux micro-
scopes optique et e´lectronique. L’un des points forts de cette salle blanche re´side dans l’op-
portunite´ d’utiliser des mate´riaux et des compositions divers, lorsque la microe´lectronique
craint e´norme´ment la contamination. Cet aspect exploratoire des recherches offre alors aux
scientifiques de domaines varie´s, la possibilite´ de re´aliser des expe´rimentations originales
en micro et nano sciences telles que la microbiologie, la microe´lectronique, les MEMS et
NEMS (Micro and Nano Electro Mechanical System), la spintronique, etc...
3.1.2 Substrat de silicium (100)
La microe´lectronique repose massivement sur l’utilisation de silicium monocristallin,
choisi pour ses proprie´te´s de semi-conducteur quand il est dope´. Le silicium fait partie
des syste`mes de type cubique face centre´e comme le diamant. Il posse`de 8 atomes dans
ses coins, 6 atomes centre´s sur chaque face et 4 atomes dans les lacunes te´trahe´driques.
Les sphe`res de la figure 3.1 repre´sentent la position des atomes dans la maille. Les points
signalent les atomes en contact et la surface (111) le plan de plus grande compacite´.
Une telle proprie´te´ est importante pour choisir l’orientation des plaques par rapport aux
attaques chimiques que nous aborderons plus loin dans le paragraphe 3.1.7. La figure 3.2
montre des vues de dessus de certains plans cristallographiques. Le plan (111) est celui qui
pre´sente la plus grande compacite´. Ces diffe´rences de compacite´ jouent un roˆle important
dans l’explication des vitesses de gravure, en cela que les plans les moins denses sont grave´s
plus vite.
Les plaques ou ”wafers” de silicium (100) de type P-boron ont e´te´ choisis. Leurs me´plats
ou ”flat”, qui repe`rent l’orientation du cristal, sont oriente´s selon les axes <110> comme
sur la figure 3.1.b, qui pre´sente la forme d’une plaque de silicium vue de dessus et les
directions cristallographiques <110>. Les plans (111) sont donc paralle`les a` ces axes si
l’on se re´fe`re aux figures 3.1 a et b. Pour permettre tous les de´veloppements souhaite´s,
deux lots de plaques de silicium ont e´te´ choisis : des plaques de 380 µm polies sur une
seule face (plaques les plus courantes) et des plaques de 200 µm polies doubles faces pour
des gravures faces arrie`res (voir le paragraphe 3.1.7.3).
1. Ce chiffre signifie qu’il y a moins de 1000 particules dans 30 litres d’air contre 1 000 000 dans l’air
exte´rieur que l’on respire
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Figure 3.1 – a) Structure diamant d’une maille de silicium montrant les directions principales
<001> et <110>, les plans principaux (001) et (111). b) Vue de dessus d’un wafer avec ses ”flats”
selon les directions critallographiques du silicium.
Figure 3.2 – Vues de diffe´rents plans cristallographique montrant des compacite´s diffe´rentes.
3.1.3 Resines
Deux re´sines ont e´te´ utilise´es au cours de cette the`se, une re´sine positive AZ-1512HS
et une re´sine ne´gative AZ-5214E. Ce sont des re´sines dites photo-sensibles. La figure 3.3
montre les re´sultats d’une exposition a` la lumie`re dans les deux cas. Un caˆche appele´
”masque” (de´tails au paragraphe 3.1.5) fait office de pochoir pour les rayons ultraviolets.
Une re´sine ”positive” est endommage´e par les UV et sera dissoute a` l’aide d’une base.
Un re´sine ne´gative sera en revanche consolide´e par la lumie`re. A noter qu’il existe des
re´sines positives qui peuvent eˆtre transforme´es en re´sine ne´gative avec un proce´de´ adapte´
comme la re´sine AZ-5214E. Selon les cas, le choix de la re´sine est dicte´ par la conception
du masque et du motif que l’on souhaite.
Les parame`tres d’utilisation sont de´crits dans le tableau 3.1 au paragraphe suivant.
La re´sine ne´gative a e´te´ utilise´e pour la lithographie des faces arrie`res des wafers pour les
gravures faces arrie`res et la re´sine positive pour toutes les faces avant.
Du fait de motifs de tre`s petites tailles, un promoteur d’adhe´rence HMDS a e´te´ utilise´
afin de pouvoir conserver tous les de´tails sur les wafers durant le de´veloppement et le
rinc¸age.
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Figure 3.3 – Re´sultats du de´veloppement selon le type de re´sine, positive ou ne´gative, avec un
masque ”blanc”.
3.1.4 Spin coating
Le spin coating est un proce´de´ optimise´ pour obtenir des couches de re´sine d’e´paisseur
homoge`ne sur un wafer. De la re´sine est de´pose´e a` l’aide d’un pipette sur l’ensemble du
wafer, clampe´ par aspiration sur un tourniquet. Les parame`tres tels que l’acce´le´ration, la
vitesse et le temps de rotation sont de´finis par rapport a` l’e´paisseur de re´sine souhaite´e,
principalement dicte´e par sa viscosite´, et sont re´sume´s dans le tableau 3.1. A noter que
les temps d’insolation de´pendent de l’e´paisseur de la re´sine et de la longueur d’onde de
la lampe de la machine de lithographie. Il convient donc de se re´fe´rer aux documents
spe´cifiques aux outils a` notre disposition.
Re´sine HMDS AZ-1512HS AZ-5214E
Vitesse de rotation (tour/min) 4000 4000 4000
Temps(min) 1 1 1
Acceleration(tour/min2) 4000 2000 4000
Tempe´rature de chauffage (˚ C) - 100 100
Temps de chauffe (s) - 90 90
Temps d’insolation(s) - variable variable
Developpement (s) - 30 30
Table 3.1 – Parame`tres d’utilisation des re´sines et du promoteur d’adhe´rence.
3.1.5 Lithographie
Le proce´de´ de lithographie consiste a` dessiner un motif dans la couche de re´sine photo-
sensible a` l’aide d’une source de lumie`re et d’un masque selon le principe du pochoir. Un
masque se compose d’une partie en quartz parfaitement transparente, et d’une fine couche
de chrome, opaque aux rayonnements. Une machine MJB4-UV 365 est utilise´e pour l’inso-
lation. La plaque de silicium est aligne´e sous le masque graˆce a` des vis microme´triques puis
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plaque´e contre la face chrome´e du masque par aspiration sous vide, afin d’obtenir un bon
contact. Dans le cas d’un mauvais contact, la diffraction de la lumie`re engendre´e par les
bords du motif chrome´ pourrait diminuer la qualite´ du motif dans la re´sine. La meilleure
re´solution que l’on peut obtenir est de l’ordre du microme`tre. Le temps d’exposition est
impose´ par le type de re´sine, son e´paisseur et la longueur d’onde de l’ampoule utilise´e.
Une fois que l’exposition est termine´e, la re´sine est de´veloppe´e, comme en photographie,
pour re´ve´ler le motif du masque dans la re´sine. On utilise pour ce faire une solution basique
permettant de dissoudre la re´sine la` ou` elle a e´te´ fragilise´e.
Comme on l’a vu, il existe des re´sines ne´gatives et positives dont les re´sultats sont
montre´s sur la figure 3.3. De la meˆme fac¸on, il existe des masques blancs et des masques
noirs, le second e´tant le ne´gatif du premier en ce qui concerne la position du chrome. Les
combinaisons qui en re´sultent permettent d’obtenir tous les cas de figures en termes de
motifs. Seul le nombre d’e´tape change, rendant les re´sines positives plus faciles d’emploi,
mais il arrive selon la conception du masque de devoir changer de re´sine.
3.1.6 Lift off
Apre`s avoir de´pose´ le verre me´tallique sur l’ensemble du wafer comme on l’a vue au
paragraphe 2.1.4, on obtient sche´matiquement un sandwich silicium/re´sine /verre me´tallique
par endroit. Le proce´de´ de de´poˆt ne recouvre pas totalement les bords verticaux de la
re´sine. Elle peut alors eˆtre dissoute dans un bain d’ace´tone soumis a` des ultrasons pour
acce´le´rer le proce´de´. Ceci permet de de´solidariser le film mince au dessus d’elle et de faire
apparaˆıtre le motif qu’elle avait dans le film pose´ sur le silicium.
3.1.7 Gravure du silicium
Les e´chantillons libres sont plus inte´ressants pour les essais me´caniques que les e´chan-
tillons contraints dans le sens ou le substrat n’a pas d’influence sur le comportement
me´canique. Dans les paragraphes suivants, une technique de gravure chimique par voie
humide pour les e´chantillons de flexion, et un proce´de´ DRIE pour Deep Reactive Ion
Etching pour les e´chantillons de traction sont de´crits. Dans cette partie, nous utilisons le
terme de masque pour toute partie prote´geant le silicium de la gravure. Dans le cas des
pre´sents travaux, il s’agit en ge´ne´ral de la couche de verre me´tallique avec le TMAH ou
de re´sine pour la DRIE.
3.1.7.1 Gravure chimique au TMAH en voie humide.
La gravure chimique en voie humide est re´alise´e avec du Tetrame´thylamonium hydrox-
ide (TMAH). Il s’agit d’une gravure fortement anisotrope sur le silicium monocristallin.
Cela signifie que la vitesse de gravure sur le substrat est diffe´rente selon les orientations
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cristallographiques des plans attaque´s. De plus, le TMAH pre´sente une bonne se´lectivite´
entre les films ZrNi amorphes et le silicium. Les parame`tres de gravure figurent dans le
tableau 3.2 [Safi, 2007].
Tempe´rature thermostate´e 80˚ C
Concentration de la solution de TMAH 10%
Temps de gravure variable





Table 3.2 – Parame`tres utilise´s pour la gravure au TMAH et vitesses de gravure selon les directions
cristallographiques du silicium [Safi, 2007].
Figure 3.4 – Sche´ma montrant le re´sultat d’une attaque TMAH (vue de dessus) sur un substrat
de silicium (100) prote´ge´ par un masque (repre´sente´ par les bordures noires). L’angle concave est
une intersection de plan d’arreˆt (111) tandis que l’angle convexe peut eˆtre grave´ suivant d’autres
directions, qui entraˆıne une sous gravure du masque. Ce sche´ma est adapte´ d’une simulation re´alise´e
avec le logiciel ACES de´crit au paragraphe 3.1.7.3
Les vitesses de gravure re´sume´es e´galement dans le tableau 3.2 peuvent eˆtre jusqu’a`
30 fois plus importantes pour les directions 311 que pour les directions 111. Cet e´cart
peut s’expliquer par la densite´ atomique des plans cristallographiques comme on l’a vu
sur la figure 3.2. Le plan (111) est le plus compact et pre´sente la vitesse de gravure la plus
faible. Par conse´quence, les plans (111) agissent comme des plans d’arreˆts pour la gravure.
Ils pre´sentent un angle de 54,7˚ avec la surface du wafer Si(100). Si l’on conside`re alors
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l’intersection de deux plans 111, deux cas peuvent eˆtre conside´re´s selon si l’angle impose´
par la protection du masque est concave ou convexe. La figure 3.4 montre un exemple de
la gravure du silicium selon l’ouverture des angles.
– Si l’angle du masque est concave, la gravure se de´roule le long des plans (111) dont
les flans sont prote´ge´s par le masque. Si l’ouverture dans le masque est une forme
rectangulaire ferme´e, on obtient une cavite´ limite´e par 4 plans (111), comme une
piscine avec des bords incline´s.
– Si l’angle est convexe, le silicium ne pre´sente pas que des plans (111), et ceux-ci
peuvent eˆtre attaque´s selon d’autres directions. On peut imaginer que les atomes
sont attaque´s selon la tranche du plan (111). Cela conduit a` une sous gravure du
masque jusqu’a` rencontrer un plan (111) ne pre´sentant pas de faiblesse late´rale,
comme la protection d’un autre plan (111). La conse´quence inte´ressante ici est que
l’on peut obtenir des ge´ome´tries relaˆche´es, comme avec le bout de la poutre relaˆche´
par la sous gravure est repre´sente´e.
Le temps de gravure pour relaˆcher une poutre de´pend de sa taille. La sous gravure
d’une poutre se de´roule en 3 temps. Le premier correspond a` la formation d’une pointe
triangulaire sous le masque comme sur la figure 3.4. Le second temps est l’avance´e de
ce front de gravure et enfin de la gravure du triangle jusqu’au plan (111) d’arreˆt. Pour
calculer le temps de gravure, on additionne les temps de ces trois e´tapes. Le sche´ma de
la figure 3.5 montre que le relaˆchement d’une poutre bi encastre´e est possible si elle n’est
















Figure 3.5 – Gravure anisotrope en coupe selon (a) la direction d’une poutre (masque) aligne´e
avec la direction {100} et (b) une poutre a` 45˚ avec la direction {100} du silicium.
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Quelque soit le motif sur le masque, s’il n’est pas aligne´ suivant les directions {110}
du wafer de silicium (c’est a` dire la direction des plans (111) a` la surface du wafer), il y
aura de la sous gravure et la cavite´ finale (apre`s un temps suffisamment long) sera une
piscine avec une taille correspondante aux plus grandes longueurs libres du masques selon
les directions {110} comme sur la figure 3.6.
Figure 3.6 – Exemples de gravures au TMAH sur du silicium (100) en fonction des formes du
masque et de son alignement par rapport au silicium.
3.1.7.2 Gravure face arrie`re
Comme on l’a vu sur la figure 3.5, il est possible d’obtenir des poutres autoporte´es
si le masque n’est pas aligne´ selon la direction <110>. Dans ce cas, on s’attend a` une
sous gravure importante. Afin d’optimiser le proce´de´, le recours a` une attaque face arrie`re
permet d’utiliser a` la fois les e´prouvettes de flexion et celles de traction. Cela ne´cessite
de pre´voir un masque pour la face arrie`re qui corresponde a` la face avant en prenant en
compte l’e´paisseur du wafer de silicium comme sur la figure 3.7.
Les arreˆtes du masque sont aligne´es selon la direction <110>. Le TMAH glisse selon
les plans (111) prote´ge´s par la couche protectrice de´pose´e en face arrie`re. L’e´paisseur de
380 µm (ou 200 µm) du silicium implique un de´calage d’environ 270 µm (ou 141 µm) entre
la couche de verre me´tallique en face avant et la couche de protection en face arrie`re. Du
fait de la se´lectivite´ du TMAH entre le verre me´tallique et le silicium, c’est un de´poˆt de
ZrNi en face arrie`re qui fait office de couche protectrice.
A noter que ce type de gravure ne´cessite l’acce`s a` une machine de lithographie permet-
tant l’alignement du masque face arrie`re sur la structure de´pose´e en face avant. On aligne
pour cela des motifs pre´alablement dessine´s sur les deux masques a` l’aide d’un dispositif
muni de came´ras. Ce type de lithographie a e´te´ re´alise´ au CIME a` Minatech (Grenoble).
3.1.7.3 Simulation de la gravure TMAH
Dans le but de ve´rifier l’ade´quation du design des masques avec le proce´de´ de gravure,
le recours au logiciel de simulation ACES (pour Anisotropic Cristalline Etch Simulation) a
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Figure 3.7 – Sche´ma en coupe (a) d’une attaque face avant et (b) d’une attaque face arrie`re pour
laquelle le masque a e´te´ dessine´ pour que la gravure de´bouche sur les structures de´pose´es en face
avant.
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Figure 3.8 – Simulation de gravure avec le logiciel ACES pour a) une poutre droite et b) une poutre
faisant un angle de 5˚ avec les directions <110>. Les images noires correspondent aux images
bitmap utilise´es en entre´e dans ACES. Les temps indique´s sont indicatifs et ne repre´sentent pas
exactement la re´alite´ mais permettent de comparer l’e´volution des gravures et de se rendre compte
qu’un de´calage du masque par rapport a` la plaque de silicium permet de libe´rer la poutre de traction.
e´te´ utile. Il a e´te´ de´veloppe´ a` l’Urbana-Champaign University et est base´ sur un mode`le de
cellule automatique et de me´thode dynamique [Zhu et al., 2000]. Ce simulateur ne´cessite
en entre´e :
– une image 2D au format .jpg du masque ;
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– le type de substrat et l’orientation que l’on veut tester ;
– les caracte´ristiques de la solution de gravure.
ACES calcule la possibilite´ d’enlever des atomes en fonction de la cristallographie et
de la vitesse de gravure selon les diffe´rentes directions. Ainsi, il est possible de suivre
l’e´volution de la gravure chimique en fonction de la forme du masque et du temps. Sur la
figure 3.8 figurent deux protections simplifie´es d’e´prouvettes de micro traction qui corre-
spondent dans la re´alite´ aux films minces de verres me´talliques. La protection a) est droite
tandis que la b) a subi une rotation de 5˚ . A t=0, les surfaces correspondantes a` la partie
noire des masques sont prote´ge´es par le film (dont les bords sont repre´sente´s par les lignes
blanches). Les autres surfaces sont attaque´es au cours du temps. A t=60 min, on constate
que la poutre de la protection droite n’est pas relaˆche´e contrairement a` celle ayant subi
une rotation.
D’autres simulations ont e´te´ re´alise´es afin d’optimiser les ge´ome´tries des e´prouvettes
futures, notamment par l’ajout d’excroissances permettant soit de re´aliser des ressorts, soit
des barres assurant une meilleure rigidite´ pour manipuler les e´prouvettes, soit de conge´s
pour obtenir des orifices auto centrants comme pour les e´prouvettes de traction de la figure
3.8.
3.1.7.4 Deep Reactive Ion Etching
Le proce´de´ complexe de DRIE, aussi connu sous l’appellation de proce´de´ Bosch, est
comple`tement anisotrope et permet d’obtenir des trous ou des tranche´es avec de grands
facteurs de formes, pouvant aller jusqu’a` 20 :1. Au cours du proce´de´, deux modes sont
utilise´s successivement :
– Un plasma grave le silicium de fac¸on isotrope avec des ions hexafluorure de souffre
(SF6).
– Une couche passivante est de´pose´e, ge´ne´ralement du C4F8 (Octafluorocyclobutane),
tre`s proche du te´flon. Elle permet de prote´ger les flancs de la tranche´e tandis que le
fond est plus facilement grave´.
Chaque phase dure quelques secondes. L’alternance de gravure/passivation re´pe´te´e un
grand nombre de fois conduit a` un nombre e´quivalent de petites gravures isotropes locales
au fond de la tranche´e. Pour graver 0,5 mm de Si, entre 100 et 1000 e´tapes sont ne´cessaires.
L’aspect final de la tranche´e pre´sente une ondulation d’amplitude variable, entre 100 et
500 nm comme sur la figure 3.9. L’ajustement des temps de cycles permet d’affiner cette
ge´ome´trie. Plus la fre´quence des cycles est grande, plus les faces des tranche´es sont lisses
mais plus le temps de gravure final est long.
Les masques ont e´galement e´te´ dessine´s dans l’optique d’avoir recours a` cette tech-
nique. En effet, les simulations ACES de gravures chimique par voie humide ont montre´
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Figure 3.9 – Observation des faces late´rales re´sultantes d’une gravure DRIE dans du silicium.
On remarque bien la structure en vague cre´e´e par l’alternance de la passivation et de la gravure.
les difficulte´s d’obtenir des re´sultats acceptables sur des e´prouvettes de 0,5 mm de coˆte´
destine´es a` des observations in situ au MET.
3.1.8 Re´sume´ des e´tapes classiques en microe´lectronique
La figure 3.10 re´capitule les e´tapes essentielles utilise´es pour l’e´laboration des e´prou-
vettes sur films minces. Sur la plaque de silicium figure 3.10(a) est de´pose´ un film mince de
re´sine par Spin coating. A l’aide d’un masque, un motif est ”imprime´” dans la re´sine par
de´gradation de la re´sine avec une source lumineuse figure 3.10(b). Un de´veloppement dans
une base permet d’oˆter la re´sine fragilise´e et de re´ve´ler le motif figure 3.10(c). Ensuite,
le film mince de verre me´tallique est de´pose´ figure 3.10(d). L’e´tape de lift off permet de
dissoudre la re´sine et d’enlever le film sur laquelle il reposait figure 3.10(e). Enfin une
gravure humide au TMAH permet de relaˆcher les poutres figure 3.10(f).
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(a) Plaque de silicium (b) Spin coating et lithographie (c) De´veloppement
(d) De´poˆt de verre me´tallique (e) Film mince apre`s lift off (f) Gravure chimique
Figure 3.10 – Re´sume´ du proce´de´ d’e´laboration des e´prouvettes me´caniques relaˆche´es sur film
mince.
3.2 Design des masques
L’e´laboration du masque a e´te´ une des e´tapes importantes de cette the`se et des
de´veloppements futurs. Tous les proce´de´s vus pre´ce´demment sont lie´s de pre`s ou de
loin a` l’utilisation du masque et notamment les proce´de´s de gravure. Ainsi de nombreux
parame`tres, pas toujours accessibles ont du eˆtre pris en compte comme la taille des piscines
et la longueur des e´prouvettes de flexion par rapport aux capacite´s de l’indenteur, mais
aussi les diffe´rents proce´de´s d’e´laboration.
3.2.1 Cahier des charges et me´thodologie de la conception
A cause du couˆt e´leve´ de chaque masque, un grand soin a e´te´ apporte´ a` leur conception.
Le cahier des charges contenait de nombreux points d’importances variables selon leur
nature. Par exemple, en plus des e´prouvettes, des outils utiles pour les proce´de´s de gravure
e´taient indispensables. Dans la liste suivante sont re´sume´s les e´le´ments indispensables du
cahier des charges et les e´prouvettes souhaite´es. Le masque face avant final est visible sur
la figure 3.11.
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Figure 3.11 – Vue du masque dans son ensemble (e´chelle 2 :1 environ) avec la re´partition des
instances de traction macroscopique (A), de traction pour MET (B) et de flexion (C). Les zooms
sur les instances de flexion permettent d’appre´cier la re´partition et le nombre des instances.
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– Eprouvette de traction macroscopique pour utilisation sous microscope optique, 3.11
(A) ;
– Eprouvette de traction microscopique pour observation MET in situ, 3.11 (B) ;
– Eprouvettes de flexion avec des ge´ome´tries variables pour micro indenteur, 3.11 (C) ;
– Orientations diffe´rentes des e´prouvettes pour e´tudier des effets d’isotropie ou d’ani-
sotropie des de´poˆts.
– Espacement des e´prouvettes pour permettre un clivage manuel.
– Ligne de guidage pour une de´coupe de pre´cision a` la scie.
– Outils de controˆle pour ve´rifier la qualite´ de la lithographie ou de la gravure chimique.
– Croix d’alignement sur les faces avant et arrie`re pour la gravure face arrie`re.
Le logiciel Layout Editor a e´te´ utilise´ pour le dessin du masque. Il permet de dessiner
plusieurs couches et de les visualiser en 3D. Un des avantages de Layout Editor est de
pouvoir re´aliser des courbes de Be´ziers, utiles lors du dessin des ”dog-bones” pour les
e´prouvettes de traction.
La conception d’un masque en microe´lectronique consiste a` dessiner le motif voulu sur
une grille d’intervalle fixe´, qui correspond a` la pre´cision que l’on peut obtenir sur le masque
(variable selon les donne´es constructeur des masques). Une grille de 0,1 µm signifie que
chaque segment doit relier les angles d’un carre´ de 0,1 µm de coˆte´. De plus, la pre´cision
sur la taille du motif obtenu apre`s une lithographie est de l’ordre du µm (avec notre baˆti)
et un motif plus fin ne sortirait pas ou alors tre`s de´forme´. Avec ces ordres de grandeur,
une courbe sur une grille de 0,1 µm sera parfaitement lisse apre`s la lithographie.
Figure 3.12 – Masques (a) face avant ”blanc” et (b) face arrie`re ”noir” fabrique´s par la socie´te´
Compugraphics.
Comme une gravure face arrie`re a e´te´ envisage´e, il est ne´cessaire de dessiner un masque
face arrie`re en paralle`le de celui pre´vu pour la face avant. La figure 3.12 montre les masques
fabrique´s. Ils pre´sentent tous les deux une couche de chrome opaque a` la lumie`re sur le
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support en quartz. Dans le cas pre´sent, le masque face avant est un masque ”blanc” et
le masque face arrie`re un masque ”noir”. Une des conse´quences est que pour obtenir le
meˆme motif en verre me´tallique sur un wafer, il faudrait utilise´ une re´sine positive pour
le masque blanc (face avant ici) et une re´sine ne´gative pour le masque noir (face arrie`re).
On notera que cette distinction ne se fait pas lors du dessin des plans des masques. En
effet, par la suite, sur les nombreuses figures pre´sentant les diffe´rentes parties du masque,
deux couleurs apparaissent parfois. Les zones bleues (ou sombres sur les impressions en
noir et blanc) correspondent au masque face avant tandis que les zones rouges (ou claires)
correspondent au masque face arrie`re. Dans les deux cas, les couleurs correspondront apre`s
les de´poˆts aux films de verre me´tallique et les zones blanches correspondront au silicium
qui sera oˆte´ par la gravure. Comme on l’a de´ja` vu sur la figure 3.1.7.3, les bords des
masques sont distants de 270 µm du fait du de´calage introduit par l’angle de gravure de
54,7˚ entre la surface horizontale du wafer et les plans (111) des mailles de silicium. Ceci
se traduit sur la figure 3.12 par des motifs plus grands sur le masque face arrie`re. On peut
noter aussi que certaines formes diffe`rent fortement entre la face avant et la face arrie`re,
ceci de´pendant du type de gravure utilise´e.
3.2.2 Design des e´prouvettes me´caniques
3.2.2.1 Eprouvette macroscopique de traction
La finalite´ de ces e´prouvettes est de re´aliser des essais de traction sur films minces
relaˆche´s a` l’aide d’une micromachine de traction de´veloppe´e par Malhaire et al, et dont le
fonctionnement est de´taille´ au paragraphe 3.3.1 [Malhaire et al., 2007].
Figure 3.13 – Re´sultats de calculs e´le´ments finis sur un quart d’e´prouvette de traction avec double
rayon de courbure (adapte´ de [Malhaire et al., 2009]).
Les dogbones des e´prouvettes de traction macroscopique ont e´te´ dessine´s a` partir des
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re´sultats obtenus par Malhaire et al [Malhaire et al., 2009]. La figure 3.13 illustre une
e´tude sur la ge´ome´trie des e´prouvettes de traction par e´le´ments finis qui montre que
les e´prouvettes avec deux rayons de courbure a` l’encastrement sont moins sensibles au
phe´nome`ne de localisation de contrainte que les e´prouvettes avec un conge´ avec un seul
rayon de courbure.
Figure 3.14 – Le masque face avant correspond au de´poˆt de verre me´tallique avec le dog-bone au
centre, et la deuxie`me zone correspond au masque face arrie`re, pour un dog-bone de 0,5 mm de
large obtenu par gravure chimique humide.
Figure 3.15 – Le masque face avant correspond au de´poˆt de verre me´tallique avec l’e´prouvette de
traction au centre, et la zone avec les ”T” correspond au masque face arrie`re. Le dog-bone de 0,5
mm de large est relaˆche´ par gravure se`che DRIE.
La figure 3.14 montre une e´prouvette de traction macroscopique pour gravure au
TMAH, compatible avec le dispositif de Malhaire et al. Les deux parties principales avec
les trous supportent le dog-bone relaˆche´ au centre. Les parties principales sont relie´es par
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deux ”T” de part et d’autre du dog-bone pour assurer la rigidite´ de l’ensemble lors de la
mise en place et e´viter ainsi de solliciter la zone utile, puis ils sont enleve´s avant les essais.
Les deux trous des supports sont les emplacements des vis de serrage de l’e´prouvette et
servent a` l’auto alignement de la poutre de traction.
Le masque comprend 4 dog-bones longs de 5 mm avec une longueur utile de 3 mm et de
0,5 ou 1 mm de large. L’une des e´prouvettes de traction macroscopique visible sur la figure
3.15 a e´te´ dessine´e afin d’eˆtre obtenue par une gravure DRIE. Une des diffe´rences notables
est l’absence d’e´cart entre la face avant et la face arrie`re, du fait de la gravure autorisant
des bords verticaux (comme on l’a vu 3.1.7.4). La seconde diffe´rence est la forme des trous
en losange pour l’auto-alignement.
3.2.2.2 Eprouvettes de micro-traction pour observations in situ au MET
Les ge´ome´tries des e´prouvettes de ce paragraphe ont e´te´ adapte´es a` partir des travaux
re´alise´s par les laboratoires IMAP et ELEN de l’Universite´ Catholique de Louvain (UCL)
a` Louvain-La-Neuve en Belgique [Andre et al., 2007]. ces e´prouvettes sont de´die´es a` l’ob-
servation in situ sous MET en collaboration avec le CEMES a` Toulouse. Des modifications
ont e´te´ apporte´es aux e´prouvettes en concertation avec Mickael Coulombier, doctorant a`
l’UCL, et avec Fre´de´ric Mompiou, chercheur CNRS au CEMES.
Figure 3.16 – Eprouvette de microtraction pour observation in situ sous MET.
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Les e´prouvettes sont compose´es de deux rectangles de support relie´s par des ressorts
comme le montre la figure 3.16. Apre`s avoir fixe´ l’e´chantillon sur une grille de cuivre, ces
ressorts permettent de conserver une certaine rigidite´ des e´prouvettes pour les manipuler
sans avoir a` les casser. Les e´chantillons sont relie´s au wafer par 6 ”T” que l’on peut oˆter
apre`s la gravure. Toutes ces formes sont dessine´es pour eˆtre obtenues par DRIE jusqu’a`
quelques microns du verre me´tallique, et une courte gravure chimique en voie humide pour
relaˆcher les e´prouvettes.
L’e´prouvette a` tester est situe´e au centre des supports de silicium. Leur nombre par
support et leur forme changent selon les tests envisage´s. Ainsi, une dizaine d’e´prouvettes
diffe´rentes sont de´die´es aux observations in situ sous MET :
– Eprouvettes avec trous pour e´tudes sur les contraintes isostatiques (figure3.17). Les
2 trous sont aligne´s selon des angles de 45 et 90˚ par rapport aux axes de traction. ;
– Eprouvettes avec variation de section (figure 3.18) ;
– Eprouvettes sur poutre de silicium pour de´terminer les contraintes et de´formations
(figure3.19). La de´formation de la poutre de silicium a` laquelle est relie´ le dog-
bone doit permettre d’estimer la force tandis que la de´formation est obtenue via les
curseurs rigides de part et d’autre du dogbone ;
– Eprouvettes avec fissures de tailles et de courbures diffe´rentes (figure3.20) variant
de 2 a` 20 µm de hauteur sur 5µm de profondeur ;
– Film libre pour mesure directe au MET (figure3.21) sur support de silicium afin de
maintenir le film parfaitement plan.
Figure 3.17 – Eprouvettes avec des trous pour des e´tudes de contraintes isostatiques. Les trous
sont aligne´s a` 0˚ , 45˚ et 90˚ par rapport a` l’axe de sollicitation.
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Figure 3.18 – Eprouvette MET en paralle`le avec variation de section.
Figure 3.19 – Eprouvette de traction simple sur poutre de silicium. La flexion de la poutre doit
permettre de remonter a` la force exerce´e sur le dogbone
Figure 3.20 – Partie centrale des e´prouvettes de traction en se´rie avec des encoches de rayons
de courbure, profondeurs et largeurs variables pour e´tudier la sensibilite´ a` la concentration de
contrainte.
3.2.2.3 Eprouvettes de flexion microscopiques
Les e´prouvettes de flexion pre´sentent l’avantage d’eˆtre re´alise´es facilement avec un
nombre d’e´tapes d’e´laboration minimal. Le proce´de´ utilise´ ici repose sur la technique de
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Figure 3.21 – E´prouvette de film mince auto-porte´e pour observation MET directe si le film est
suffisamment fin.
sous gravure au TMAH de´crite pre´ce´demment au paragraphe 3.1.7.1.
Figure 3.22 – Eprouvettes de flexion PD, PT,PR 10-1/2/4/6/8 illustrant les formes dessine´es.
Chaque e´prouvette est de´finie par :
– Sa forme : Poutre triangulaire (PT), Poutre droite (PD), Poutre Rotule (PR) ;
– Sa taille avec sa longueur et sa largeur a` l’encastrement. Par exemple : ”10-2” pour
10 µm de long et 2 µm de large ;
– Son e´paisseur de´termine´e par des mesures avec un profilome`tre.
Les poutres triangulaires et rotules pre´sentent une forme de ”papillon” a` leurs extre´mite´s
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comme sur la figure 3.23. L’intersection des directions donne´es par les entailles permettent
de localiser plus facilement la position de la pointe du triangle et donc de positionner plus
facilement le nano-indenteur.
Figure 3.23 – Teˆtes papillons avec des ge´ome´tries variables sur des poutres triangulaires de
longueur infe´rieure ou e´gale 10 µm.
3.2.2.4 Dimensionnement des e´prouvettes de flexion microscopiques droites
Des calculs de re´sistance de mate´riaux ont e´te´ ne´cessaires afin de pre´voir la forme des
e´prouvettes. Les valeurs que l’on obtient en sortie d’un essai de flexion sont le de´placement
f(L) et la force F. Les parame`tres ge´ome´triques conside´re´s sont reporte´s sur la figure 3.24,
ou` w est la largeur, L la distance a` l’encastrement de F, et ef l’e´paisseur du film mince.
Figure 3.24 – Sche´ma d’une poutre droite de flexion relache´e et de´nomination des parame`tres
ge´ome´triques correspondants
Les formules exprime´es par la suite sont applicables dans les limites de´finies par la
Re´sistance des Mate´riaux. En flexion, deux des conditions pour l’application de la RDM
sont :
ef ≪ L (3.1)
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La formule ge´ne´rale de la contrainte en y dans une poutre de moment quadratique Iz





Pour une poutre droite de section carre´e, le moment quadratique s’exprime en fonction





De part sa forme, la contrainte est maximale a` l’encastrement (x=0) sur les surfaces

















avec E le module de Young
On en de´duit l’e´quation 4.32 de la fle`che maximale au point d’application x=L avec





L’expression de la de´formation maximale a` l’encastrement s’exprime alors a` partir de





A partir des expressions de la contrainte maximale a` l’encastrement et de la de´forme´e ou
de la fle`che de la poutre ci-dessus, les dimensions des e´prouvettes possibles sont de´termine´es
dans le but de pouvoir plastifier les diffe´rentes poutres. Cependant, si en the´orie il est
possible d’atteindre la limite e´lastique de chacune, plusieurs cas de figures sont a` envis-
ager pour savoir si en pratique des de´formations plastiques sont possibles. D’abord, il
importe de ve´rifier que les flancs en silicium des ouvertures ne risquent pas de limiter
le de´placement. Si l’on tiens compte des contraintes de gravure, il faut que les poutres
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soient comple`tement relaˆche´es et que le fond des ouvertures soit suffisamment profond
pour permettre un de´placement the´orique de l’indenteur suffisant, tout en minimisant le
temps de gravure afin de limiter les risques de sous gravure. Enfin, la principale difficulte´
re´side dans l’ade´quation de la forme des indenteurs, de la position des efforts applique´s et
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Figure 3.25 – Courbes repre´sentatives des fle`ches et de´forme´es admissibles selon diffe´rentes
configurations pour des poutres sollicite´es a` une position fixe de 10 µm. Les ronds repre´sentent
les fle`ches maximales admissibles en fonction des diffe´rentes e´paisseurs, les croix symbolisent la
de´forme´e d’une poutre de 500 nm et les courbes en pointille´s les de´forme´es des poutres au moment
ou elles tangentent les faces des indents Berkovich (pointille´s e´pais) et cube corner (pointille´ fin),
avec la valeur de l’angle ψ entre la hauteur et la surface de l’indenteur proche de l’encastrement.
La figure 3.25 re´sume une partie de ces contraintes. Diffe´rentes lectures des contraintes
sont possibles ici en trac¸ant les de´forme´es (courbes) ou fle`ches (points) en fonction du
point d’application de la force F, de la limite e´lastique estime´e (ici σe = 2 GPa), des
diffe´rentes e´paisseurs et de la forme de l’indenteur utilise´. La droite a` gauche repre´sente
le flanc de l’ouverture du silicium qui forme un angle de 54,74˚avec le plan de la poutre.
Les ronds a` 10 µm marquent la fle`che maximale a` atteindre pour envisager d’atteindre la
limite e´lastique a` l’encastrement pour des e´paisseurs de 100, 200, 400, 500, 600, 800, 1000
et 2000 nm.
Dans le cas extreˆme du film de 100 nm, il faut donc un de´placement vertical de 14 µm
pour plastifier la poutre. Il faut donc une gravure verticale (selon y) d’au moins 15 µm.
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Dans ce cas la`, il est e´vident que la de´forme´e de la poutre ne viendra pas toucher les flancs
de silicium. Si l’on prend maintenant en compte que le point d’application est constant en
x, la de´formation de la poutre implique que l’indenteur va glisser le long de la poutre. Afin
de ne pas sortir de la poutre, il faut envisager une longueur plus importante des poutres.
En prenant en compte le de´placement vertical et la position en x, on peut approximer la
longueur de la poutre par f(L)*
√
2, soit environ 20 µm, ce qui augmente d’autant plus le
temps de gravure pour libe´rer la poutre. Cela n’est pas geˆnant vis a` vis des vitesses de
gravure et de la profondeur de l’ouverture, mais plus pour la sous gravure.
Le point le plus proble´matique re´side dans la capacite´ de de´formation des films minces
par rapport aux indenteurs choisis. Les courbes en pointille´s repre´sentent les de´forme´es
maximales qui tangentent les indenteurs (et donc changent la position du point d’applica-
tion), respectivement en pointille´s e´pais pour le Berkovich et en pointille´s fin pour le cube
corner, qui pre´sentent respectivement des angles ψ entre la hauteur de la pointe et la face
oppose´e a` une areˆte de 65 ˚et 35.6 ˚. Le cube corner permet logiquement le de´placement
vertical le plus grand du fait de son angle ψ plus petit. Dans ces conditions, on constate
que le film de 100 nm requiert un de´placement de l’indent qui viendra tangenter la poutre.
On ne pourra donc pas plastifier sans modifier la position du point d’application. En re-
vanche, toutes les e´paisseurs indique´es plus haut pourront pre´senter une plastification pour
des de´placements presque deux a` trois fois plus faibles.
Pour re´sumer, si l’on souhaite rester dans les domaines couverts par la RDM et si
l’on part de poutres de 2 µm, il faudrait solliciter les poutres entre 10 et 30 µm dans
leur longueur, soit 20 a` 60 µm si l’on tient compte des phe´nome`nes de glissement. En
prenant des marges de se´curite´, des poutres de 5 a` 70 µm de long ont e´te´ dessine´es. La
taille des e´prouvettes e´tant tre`s petites, une gamme de ge´ome´tries plus importante et ne
respectant pas force´ment les conditions de la RDM ont e´galement e´te´ dessine´es afin de
pouvoir envisager d’autres cas ou des axes d’e´tudes diffe´rents tels que la sensibilite´ a` la
largeur, la longueur ou encore l’e´tude pour des ratio surfaces/volumes identiques mais des
ge´ome´tries diffe´rentes.
Les caracte´ristiques du nan oindenteur qui a servit pour les essais sont les suivantes :
– Nanoindenteur : force 10 mN max, de´placement 5 µm max ;
– Microindenteur : force 10 N max (bruit RMS < 40 µm), de´placement 80 µm max
(bruit RMS <0.5 nm) ;
– AFM ;
– vise´e optique.
Une fac¸on de visualiser les dimensions autorise´es pour la flexion des poutres est l’util-
isation des figures 3.26(a) et 3.26(b). Ils repre´sentent les de´placements requis en fonction
de la position ou` la force est applique´e et de la contrainte que l’on veut atteindre, ici pour
deux e´paisseurs de 1 et 0.1 µm. Le cahier des charges des essais de flexion peut se traduire
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sur ces graphes en de´limitant un domaine vise´. La contrainte minimale souhaite´e se situe
vers 2 GPa correspondant a` la limite e´lastique σe des verres me´talliques base Zr (droite
horizontale). Ensuite, les conditions de RDM imposent une position minimale de 10 µm
pour la force applique´e limitant le domaine a` gauche (droite verticale). Enfin, selon les
caracte´ristiques en de´placement de la machine utilise´e, on fini de de´limiter la zone avec les
courbes iso de´flection (avec par exemple la courbe en trait plein pour le micro indenteur
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Figure 3.26 – (a) Courbes iso-de´flection en fonction de la contrainte et de la position de la
sollicitation pour des film de 1 µm et (b) de 0.1 µm d’e´paisseur pour des fle`ches de 1, 5, 10, 20,
40 et 80 µm.
Dans le cas d’un film de 1 µm avec le nano indenteur par exemple, on ne pourra plas-
tifier les poutres qu’en se plac¸ant entre 10 et 15 µm de l’encastrement. Malheureusement,
la faible rigidite´ d’un film de 100 nm ne permettrait d’atteindre la limite e´lastique qu’avec
un micro indenteur pour un de´placement de plus de 20 µm en se plac¸ant a` 10 µm de
l’encastrement.
Par ailleurs, il faut aussi tenir compte de la force maximale admissible par les machines,
mais cette variable est facilement ajustable par la variation de la largeur de la poutre. La
formule de la contrainte maximale de l’e´quation 3.5 montre que si l’on re´duit la largeur
de moitie´, on peut diviser la force par deux pour avoir le meˆme niveau de contrainte.
Expe´rimentalement, des proble`mes supple´mentaires d’indentation des films minces, de
glissement et de frottement ont rendu l’interpre´tation des courbes tre`s difficiles, et conduit
a` sortir des conditions de RDM afin de pouvoir plastifier les poutres de flexion, notamment
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en se rapprochant de l’encastrement pour les films les plus minces comme on le voit sur
la figure 3.26(b).
3.2.2.5 Dimensionnement des e´prouvettes de flexion microscopiques triangu-
laires et rotules
Figure 3.27 – Exemple d’une poute rotule triangulaire de 70 µm de hauteur. Le carre´ avec les
encoches au sommet du triangle doit permettre de positionner pre´cise´ment l’indenteur sur la pointe
de la poutre.
Comme pre´ce´demment, on peut de´terminer les formules de RDM pour des poutres tri-
angulaires que l’on solliciterait en appuyant sur la pointe. Ainsi, on obtient les expressions
suivantes pour la contrainte et la de´formation le´ge`rement plus simples dans la mesure ou









Dans le cas des poutres rotules, les expressions analytiques des poutres re´elles sont trop
complexes. Les valeurs connues sont celles de la contrainte dans la rotule, correspondant a`
la contrainte maximale dans la poutre triangulaire inscrite. La de´forme´e quand a` elle est
une combinaison line´aire des de´forme´es en fonction des contraintes.
3.3 Syste`mes expe´rimentaux
De nombreuses machines ont e´te´ utilise´es au cours de cette the`se. On peut citer les
classiques instruments de caracte´risation comme les profilome`tres et Dektak (cf. 2.2.2 et
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2.2.3), les diffe´rents microscopes optiques, MEB et MET pour toutes les observations,
la diffraction aux rayons X (DRX), la calorime´trie diffe´rentielle a` balayage (DSC pour
Differential Scanning Calorimetry). Les outils d’e´laboration comme le baˆti de de´poˆt MS-
PVD AC-450 ont e´te´ de´crit aux paragraphes 2.2 et 2.1.4). D’autres dispositifs moins
classiques mais ne´anmoins bien connus sont les FIB et l’AFM. La suite de cette section
s’attache donc a` de´crire des dispositifs spe´cifiques a` cette the`se comme la nano indentation,
la micromachine de traction, le principe de la mesure de diffusion Brillouin et les protocoles
utilise´s avec un nano indenteur Hysitron Ti950 pour les essais de nano flexion.
3.3.1 Dispositif de microtraction
La micromachine fabrique´e par Malhaire et al. est pre´sente´e sur la figure 3.28 [Malhaire
et al., 2009]. Les supports de l’e´prouvette au centre permettent de fixer l’e´prouvette a`
l’aide de deux vis. Il est possible de re´gler pre´cise´ment leur position relative pour e´viter
des efforts inde´sirables sur les e´chantillons. On distingue de part et d’autre de l’e´prouvette
les capteurs de force (de 10, 25 ou 40N) et le capteur de de´placement laser. La sollicitation
des e´prouvettes est re´alise´e soit par le moteur DC, soit par le transducteur pie´zoe´lectrique.
Ce dernier permet e´galement de solliciter les e´chantillons en fatigue. La taille totale de
l’appareil permet de pouvoir re´aliser des essais in situ sous MEB.
Figure 3.28 – Micromachine de traction pour observation sous microscope optique ou MEB.
[Malhaire et al., 2009]
Le protocole des essais est sche´matise´ sur la figure 3.29. L’e´prouvette (a) est fixe´e
avec des vis sur les supports dont le paralle´lisme et la hauteur relative ont e´te´ ve´rifie´s
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pre´alablement (b). Puis les raidisseurs de chaque coˆte´ du dogbone sont coupe´s, soit avec
une mini scie, soit par une attaque chimique si la solidite´ des e´prouvettes est critique (c).
Le test est enfin re´alise´ (d). On re´cupe`re alors les courbes forces de´placement ainsi que les
images optiques ou MEB de l’essai.
Figure 3.29 – Proce´dure de fixation des e´prouvettes de micro-traction [Malhaire et al., 2007].
(a) (b)
Figure 3.30 – (a)Eprouvette de traction de verre me´tallique apre`s gravure pour un film de 1
µm d’e´paisseur de verre me´tallique ZrNi et (b) e´prouvette de microtraction composite Pyralux/film
mince de verre me´tallique de 2 µm d’e´paisseur. La longueur utile du dogbone est de 5 mm dans les
deux cas.
La photo 3.30(a) montre une e´prouvette de traction obtenue a` partir des e´prouvettes
re´alise´es sur le masque pour les de´poˆts sur silicium. Ici, la gravure n’e´tait pas parfaite
et la poutre pas totalement relaˆche´e. La seconde e´prouvette 3.30(b) constitue une solu-
tion alternative a` la pre´ce´dente. Elle consiste a` de´poser le film mince sur un substrat de
polyme`re en Pyralux pre´de´coupe´ au laser. Le de´poˆt a e´te´ re´alise´ avec un wafer de silicium
comme masque dans lequel un orifice a e´te´ grave´ au TMAH. Cette plaque permet ainsi
de fixer le substrat en polyme`re sur le support du baˆti de de´poˆt. Les essais de traction
sur ces composites devaient permettre de remonter aux proprie´te´s me´caniques des films
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Module d’Young E (MPa) du polyme`re 2500
Epaisseur du polyme`re (mm) 0.04
Module d’Young E suppose´ (MPa) du film de verre me´tallique 90000
Epaisseur du verre me´tallique (mm) 0.001
Longueur de l’e´prouvette (mm) 5
Largeur de l’e´prouvette (mm) 1
Module apparent de l’e´prouvette composite (MPa) 4630
Table 3.3 – Donne´es et re´sultats the´oriques du calcul du module apparent.
minces via des lois de me´langes et les proprie´te´s du polyme`re re´sume´es dans le tableau 3.3.
Malheureusement, du fait de proble`mes techniques survenus sur le baˆti de pulve´risation,
le de´veloppement des premie`res poutre n’a pas pu eˆtre suffisamment optimise´. Pour les
secondes, des erreurs de manips sont a` l’origine de courbes de traction inexploitables.
3.3.2 De´termination des proprie´te´s e´lastiques par diffusion Brillouin
Des mesures de diffusion Brillouin (BLS) et d’acoustique picoseconde PU ont e´te´
re´alise´es respectivement au Laboratoire des Sciences des Proce´de´s et des Mate´riaux (LSPM-
CNRS) de Villetaneuse par P. Djemia et a` l’Universite´ Pierre et Marie Curie (UPMC) de
Paris par L. Belliard. Au cours d’une mesure par diffusion Brillouin (ou BLS pour Brillouin
Light Scattering), un faisceau laser, source monochromatique, est envoye´ en incidence ras-
ante selon un angle θi (cf figure 3.31) sur la surface d’un e´chantillon, opaque dans le cas
des verres me´talliques, qui re´agit alors comme un miroir [Moch et al., 2001]. La lumie`re
diffuse´e est collecte´e pour analyser sa polarisation et sa fre´quence. En diffusion Brillouin,
l’utilisation d’un interfe´rome`tre de Fabry-Perot permet d’obtenir un contraste important
sur les spectres de fre´quence, dans une gamme proche du gigahertz 2. Le de´phasage intro-
duit dans la lumie`re diffuse´e provient de la propagation d’une onde acoustique entre les
atomes du mate´riau sous l’impact du faisceau laser. A partir de ces mesures, les constantes
e´lastiques du mate´riau peuvent eˆtre calcule´es.
A partir de la loi de Hooke ge´ne´ralise´e σ = Cǫ ou` C est la matrice de rigidite´ et en
supposant les films minces comme e´tant isotrope, la matrice de rigidite´ peut s’e´crire sous
la forme suivante :
2. La diffusion Raman, avec un principe analogue, convient plus a` l’analyse des gammes de fre´quences
au dessus de la centaine de gigahertz
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Figure 3.31 – Principe de la diffraction Brillouin.


C11 C12 C12 0 0 0
C12 C11 C12 0 0 0
C12 C12 C11 0 0 0
0 0 0 C11−C122 0 0
0 0 0 0 C11−C122 0
0 0 0 0 0 C11−C122


Un spectre de lumie`re diffuse´e est visible sur la figure 3.32, ici pour un film de 1700nm.
Le pic e´lastique de Rayleigh a 0 Hz correspond au signal parasite de la re´flexion e´lastique du
faisceau incident sur la surface sans de´phasage. Vers 7-8 GHz, on observe le pic ine´lastique
de Rayleigh, permettant de mesurer la vitesse de l’onde de surface de Rayleigh VR. A partir
de cette valeur, on peut de´terminer la vitesse transverse VT selon l’e´quation 3.11 avec b
un coefficient de´pendant peu de C44 et de C11, les coefficients e´lastiques de la matrice de
rigidite´ qui nous inte´ressent par la suite. La fre´quence a` laquelle s’annule l’intensite´ sur la
figure 3.32 permet de de´terminer la vitesse longitudinale VL [Signoriello et al., 2006]. C44
et C11 sont de´termine´es ensuite avec les e´quations 3.12 et 3.13.
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Figure 3.32 – Spectre de diffusion Brillouin obtenu sur un e´chantillon de 1636 nm d’e´paisseur, et
mode`le (en rouge) de la courbe permettant de de´tecter les fre´quences correspondantes aux vitesses
Transverse VT et Longitudinale VL.
Finalement, les coefficients de la matrice de rigidite´ C44 et C11 permettent, a` partir des
relations 3.16 et 3.17 pour un mate´riau isotrope et de la de´termination de deux parame`tres
inde´pendants, de calculer le module d’Young E, le coefficient de poisson ν et le module
d’e´lasticite´ isostatique ou module de compressibilite´ B (Bulk modulus en anglais) selon les
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Dans le cas des mate´riaux opaques, les mesures par diffusion Brillouin s’affranchissent
de l’influence du substrat jusqu’a` une e´paisseur de l’ordre de la longueur d’onde du laser,
ici 250 nm.
En dec¸a` de 250 nm, on a recours a` l’acoustique picoseconde (ou PU pour Picosecond
Ultrasonic), dont le principe est repre´sente´ sur la figure 3.33 a` partir de la the´orie de
Thomsen [Thomsen et al., 1984]. Une impulsion lumineuse ultracourte est e´mise puis
condense´e a` la surface d’un film mince (a). Elle provoque alors une dilatation thermique
locale. Cette dernie`re entraˆıne alors une onde de de´formation locale qui va se propager
longitudinalement dans le film (b). Puis cette onde de de´formation est re´fle´chie en partie
sur l’interface film mince / substrat (c). La modification de la re´flexion d’une source
lumineuse sur la surface du film est duˆe au retour a` la surface du film mince de l’onde
de de´formation (d). On extrait alors la vitesse de propagation longitudinale de l’onde
qui permet de calculer C11 moyennant la connaissance de l’e´paisseur de la couche mince






Figure 3.33 – Sche´ma du principe de la technique d’acoustique picoseconde.
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3.3.3 Nanoindentation
3.3.3.1 Re´flexion sur la nanoindentation sur films minces
Dans les essais de nano indentation classiques sur BMG, le mate´riau est conside´re´
comme e´tant infini par rapport a` la taille du volume sollicite´ en contrainte et en de´formation.
Il est alors possible de travailler suivant tous les parame`tres possibles : enfoncement, vitesse
de sollicitation, angle de l’indenteur. En faisant varier la profondeur,on peut e´tudier des ef-
fets d’e´chelle extrinse`ques au mate´riau comme la sollicitation. Plus on indente le film, plus
le champ de sollicitation augmente. Si l’on veut e´tudier les effets d’e´chelle intrinse`ques, il
importe d’e´tudier des volumes de mate´riau diffe´rents. Dans le cas de films minces, si l’on
de´cide de ne faire varier que l’e´paisseur mais que l’on garde la profondeur d’enfoncement
d constante comme sur la figure 3.34, les champs de de´formation ou de contrainte sont
e´quivalents (de´limite´s par les cercles en pointille´s). Mais pour le film d’e´paisseur t1, le
champ de de´formation va eˆtre d’autant plus soumis a` l’influence du substrat (fle`ches) que
celui-ci est proche . De fait, il devient de´licat d’e´tudier un mate´riau d’e´paisseur variable
a` enfoncement fixe uniquement. De part la nature des films minces sur un substrat, il
sera inte´ressant de conside´rer le rapport d’enfoncement (%), de´fini comme le rapport de
la profondeur maximale d’enfoncement de l’indenteur sur l’e´paisseur du film.
Figure 3.34 – Sche´ma repre´sentant l’influence du substrat (fle`che) a` profondeur e´quivalente d sur
le champ de de´formation, ou de contrainte, symbolise´ par le cercle en pointille´.
3.3.3.2 De´finitions des pointes
Deux types d’indenteur ont e´te´ choisis au cours de cette the`se.
La figure 3.35 montre les diffe´rences d’angle ψ de l’axe a` la surface pour des indenteurs
Berkovich et Cube Corner. Le Berkovich est classiquement utilise´ en nano indentation.
L’angle du Cube Corner est plus aigue que le Berkovich. Il servira donc pour les essais
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Figure 3.35 – a) Indenteur Cube Corner (ou coin de cube) avec un demi angle au sommet
ψ=35.26˚ et b) indenteur Berkovich avec ψ=65.03˚ .
de nano flexion car il permet d’atteindre des enfoncements plus importants car la surface
ne viendra pas tangenter les e´prouvettes de flexion et ainsi fausser la position de la force
applique´e.
3.3.3.3 Machines de nanoindentations et protocoles
Les essais de nano indentation ont e´te´ re´alise´s avec des pointes Berkovich. Une premie`re
se´rie d’essais a e´te´ re´alise´e au laboratoire SIMaP avec Marc Verdier. Cette se´rie a permis
d’e´tudier 5 e´paisseurs selon des profondeurs et des rapports d’enfoncements variables. La
seconde se´rie a e´te´ conduite par Audrey Favache du laboratoire IMAP a` Louvain-La-Neuve
en Belgique sur 7 e´paisseurs avec pour objectif d’une part de ve´rifier les essais pre´ce´dents,
et d’autre part de re´aliser des essais semblables a` des essais de fluage. Le tableau 3.4
re´sume les points de comparaison entre les se´ries de mesures effectue´es. Le choix des
vitesses de sollicitation et les profondeurs d’enfoncement sont explique´es par la suite. Les
indentations ont e´te´ re´alise´es en mode CSM (pour Continuous Stiffness Measurement). Ce
mode consiste a` effectuer un chargement sur lequel est superpose´ de petites oscillations
de charges/de´charges afin de pouvoir extraire l’e´volution du module d’Young au cours
d’un essai. Chaque se´rie d’essais est re´pe´te´e plusieurs fois afin de ve´rifier la re´pe´titivite´
des mesures, soit en lignes, soit selon une matrice 3*3. Les essais de fluage sont re´alise´s
avec une charge simple avec des vitesses de chargement variables suivie de maintiens de
10 secondes a` charge constante.
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Laboratoire SIMAP (Grenoble) IMAP (LLN)
Mode d’indentation CSM CSM indentation simple
Sollicitation ε˙=0.05 s−1 ε˙=0.05 s−1 0.1, 1, 10 mN/s
Re´pe´tition 6 2*9 (deux positions) 9
Motif en ligne matrice 3*3
Epaisseur (nm) 340, 400, 585, 830, 1435 104, 340, 390, 455 , 670, 960, 1665
Table 3.4 – Re´sume´ des essais de nanoindentation. A noter qu’a` part les e´paisseurs de 104 et
455 nm qui sont en plus, les diffe´rences entre les e´paisseurs des se´ries viennent de la position sur
le wafer et il s’agit bien des meˆmes de´poˆts.
3.3.3.4 Profondeurs et rapports d’enfoncement
Le tableau 3.5 pre´sente les e´paisseurs de films utilise´es, les profondeurs maximales
atteintes par l’indenteur et les rapports de l’enfoncement maximal sur l’e´paisseur cor-
respondant. Les rapports d’enfoncements ont e´te´ choisis de sorte a` couvrir une gamme
d’expe´rimentation la plus large possible en fonction des capacite´s du nano indenteur, des
e´paisseurs des films et de la ne´cessite´ d’avoir des rapports d’enfoncement e´gaux. La force
maximale admissible limite les essais a` une profondeur de 500 nm, le de´faut de pointe
de l’indenteur Berkovich suppose´ de quelques dizaines de nanome`tres peut limiter l’anal-
yse des essais a` faibles profondeurs et donc principalement sur les petites e´paisseurs. On
s’inte´resse donc a` des variations du rapport d’enfoncement entre 10 et 75 % pour le plus
petit film. En revanche, cela limite fortement les essais sur les films les plus e´pais ou on
ne peut pas aller au dela` de 25 % sans de´passer les capacite´s de la machine. Cependant,
on peut le´gitimement se poser des questions sur la re´ponse d’un essai d’indentation sur
toute l’e´paisseur du film, au risque d’indenter le substrat, a` tout le moins d’avoir une forte
influence de celui-ci sur l’essai.
Epaisseur (nm) 165 343 400
enfoncement (nm) 16,41,82,124 34,86,171,257 40,100,200,300
Rapport d’enfoncement (%) 10,25,50,75 10,25,50,75 10,25,50,75
Epaisseur (nm) 585 829 1434
enfoncement (nm) 58, 146, 293 83, 207, 414 143, 358
Rapport d’enfoncement (%) 10, 25, 50 10, 25, 50 10, 25
Table 3.5 – Re´capitulatif des e´paisseurs des films minces, des profondeurs maximales souhaite´es
et des rapports de la profondeur sur l’e´paisseur correspondants.
3.3.3.5 Vitesse de sollicitation
Les essais d’indentation sur les verres me´talliques sont bien souvent controˆle´s en force
ou en de´placement et les grandeurs constantes correspondantes sont la vitesse de mise en
charge (N/s) ou la vitesse de de´placement de l’indenteur (nm/s) [Schuh and Nieh, 2003].
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3.3 Syste`mes expe´rimentaux
Les essais re´alise´s dans cette e´tude ont e´te´ controˆle´s avec une vitesse de de´formation
constante de 0,05 s−1. Le choix d’une vitesse de de´formation constante est impose´ par
la volonte´ de pouvoir distinguer des changements dans les me´canismes de de´formations.
Pour ce faire, il faut pouvoir e´tudier des champs de de´formation similaires et donc a`
rapports d’enfoncement e´quivalents. Mais du coup, la profondeur de l’indenteur change
et a vitesse de de´placement ou de mise en charge constante pourrait donner des re´sultats
diffe´rents quant a` l’interpre´tation des me´canismes comme la taille des pop in dans le cas
des essais de Schuh et al [Schuh and Nieh, 2003]. Il convient alors d’adapter la vitesse
de mise en charge afin d’obtenir une vitesse de de´formation constante dont l’allure est
repre´sente´e sur la figure 3.36(a). On distingue sur ce type de courbe 3 domaines : un
domaine a` vitesse de mise en charge variable, un second a` force constante et enfin un
domaine a` vitesse de de´charge constante. On constate sur la courbe 3.36(b) que sur la
vitesse de de´placement de l’indent dans le film pre´sente e´galement 3 domaines mais sans
variation line´aire susceptible d’e´valuer les essais a` vitesse d’enfoncement constante. La
valeur de la vitesse de de´formation est choisie de sorte qu’elle soit suffisamment rapide
pour e´viter les proble`mes de de´rives thermiques de la machine, inhe´rentes a` tout essai sur
des temps longs, mais suffisamment lente pour observer des phe´nome`nes susceptibles de
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Figure 3.36 – (a) Courbe de le force applique´e par l’indenteur sur le film en fonction du temps
et (b) courbe du de´placement de l’indenteur dans le film en fonction du temps. Les domaines 1, 2
et 3 correspondent respectivement a` la charge, au maintien en force et a` la de´charge.
123
Chap. 3 - De´veloppements expe´rimentaux
3.3.4 Nanoflexion
Les essais de flexion et le de´veloppement des protocoles associe´s ont e´te´ re´alise´s a`
Rennes au laboratoire LARMAUR avec Mariette Nivard et Ludovic Charleux avec un
nano indenteur Hysitron TI 950 TriboIndenter. Des caracte´ristiques ont e´te´ de´crites au
paragraphe 3.2.2.5. Parmi les nombreux inte´reˆts de cet outil, ceux ayant une importance
pour notre e´tude sont la possibilite´ de pouvoir imager et solliciter les poutres. Ainsi, le
nanoindenteur peut eˆtre utilise´ en mode SPM (Scanning Probe Microscope), permettant
d’imager avant et apre`s sollicitation une zone de 10*10 µm2 comme un AFM (Atomic
Force Microscope). Un AFM permettrait d’obtenir de meilleurs images, mais l’utilisation
en tant qu’actuateur donnerait de mauvais re´sultat de part la difficulte´ a` mesure´ les efforts.
Le choix du nano indenteur en tant qu’actuateur est pertinent d’apre`s les gammes de
forces pour avoir des mesures force-de´placement propres et la qualite´ des images suffisantes
pour positionner pre´cise´ment la pointe. Les essais ont e´te´ re´alise´s avec une pointe ”cube
corner”. Une attention particulie`re a e´te´ accorde´e a` l’orientation de la pointe par rapport
a` l’orientation de la poutre. Une des faces doit eˆtre paralle`le a` l’encastrement et l’arreˆte
oppose´e doit indiquer la pointe de la poutre. Ceci permet de retarder l’instant ou` la pointe
tangente la poutre ailleurs qu’au sommet de la pointe.
Mise en place de l’e´chantillon
Les essais sont re´alise´s sur les plaques entie`res, car elles permettent notamment une
protection optimale des e´prouvettes avec l’utilisation de boˆıtes de´die´es au transport. En-
suite, cela facilite le repe´rage des instances et donc la de´termination des e´paisseurs, et e´vite
le recours au clivage hasardeux ou a` la de´coupe qui pourrait endommager les poutres. Sur
la machine, l’utilisation d’un porte e´chantillon assure une bonne rigidite´ du support et offre
la possibilite´ de mettre deux plaques a` la fois. En revanche, il est apparu indispensable de
solidariser les plaques et le porte e´chantillon par des petites pointes de super glue, du fait
de difficulte´s rencontre´es lors de l’utilisation du mode SPM. En effet, meˆme les efforts a
priori faibles e´taient suffisants pour faire glisser la plaque sur la platine. Enfin, les balayages
pour imager des e´prouvettes impliquent des temps de manipulation non ne´gligeables (par
opposition au MEB par exemple). La de´rive thermique est donc un e´le´ment important a`
maˆıtriser pour l’imagerie comme pour les essais. Pour la minimiser, la machine est dans
une enceinte ferme´e avec peu de sources de chaleur (moteur e´lectriques utilise´s au mini-
mum, e´clairages LED) et les plaques sont introduites dans l’enceinte une nuit avant tout





A partir d’une carte du masque, on place grossie`rement l’instance voulue sous la lumie`re
fournie par l’optique du microscope a` l’aide de la platine de translation XY, qui assure
des de´placements avec une pre´cision de l’ordre du micron. Une premie`re approche fine est
ensuite re´alise´e avec la vise´e optique permettant un grossissement suffisamment important
pour repe´rer les poutres de 10 µm. L’approche finale est re´alise´e avec le scanner pie´zo-
e´lectrique de la teˆte du nanoindenteur utilise´ en mode SPM. Il permet alors d’imager la
surface ou l’on se trouve. Une nouvelle approche avec la table XY permet de se placer au
plus proche de l’e´prouvette puis le positionnement est finalise´ avec le pie´zo du nanoinden-
teur avec une pre´cision de quelques nanome`tres. Avant l’essai, l’e´prouvette est image´e a`
l’encastrement en SPM.
Sollicitation de la poutre
Dans le but de de´terminer le module, la technique de Guo et al a e´te´ utilise´e. Elle
repose sur une se´rie de trois essais de flexion dans le domaine e´lastique, espace´ de 1 µm.
La de´finition classique de la rigidite´ est le rapport de la force F par le de´placement de la


















L’un des inconve´nients de cette mesure est que du fait de la forme imparfaite des
e´prouvettes, il est difficile d’avoir une tre`s bonne pre´cision sur L, surtout si la position
de la platine change, notamment sur les grandes poutres ou l’on atteint les limites de
de´placement de la colonne nano.
L’astuce de´veloppe´e par Guo est d’effectuer 3 essais de flexion espace´s d’une distance
connue (1 µm dans notre cas) donnant alors 3 rigidite´s en fonction de la position relative
[Guo et al., 2011]. A partir de l’expression 3.25 et de la courbe R’ en fonction des positions
relatives L0, L0+d, L0+2D, une re´gression line´aire permet de de´duire le coefficient p qui



























Une fois le module de´termine´ on refait le calcul inverse pour calculer la position initiale
L0 telle que :





Parmi les avantages de cette technique, on notera que l’on s’affranchit des erreurs sur
la distance a` l’encastrement, l’erreur se limitant a` ± 2-3 nm duˆs au mouvement de la teˆte
nano. On e´vite e´galement le besoin de de´terminer le coefficient de Poisson comme c’est le
cas en nano indentation ou en diffraction Brillouin.
Difficulte´s rencontre´es Comme on l’a vu lors du dimensionnement des e´prouvettes de
flexion, il est impossible d’induire une de´formation plastique dans les e´prouvettes des films
les plus minces en respectant les contraintes ge´ome´triques de la RDM. Expe´rimentalement,
il a fallu se rapprocher de l’encastrement pour pouvoir solliciter les petites e´prouvettes en
flexion. Dans ces conditions, la me´thode de Guo n’est plus applicable. De plus, la petite
taille des e´prouvettes et leurs formes imparfaites introduisent des erreurs supple´mentaires.
La de´finition de la lithographie cre´e des conge´s non souhaite´s a` l’encastrement et augmente
la largeur de la poutre a` l’encastrement. Le lift off laisse parfois des bavures sur les bords
des e´prouvettes comme en te´moignent les images SPM, qui modifient le moment d’inertie
des poutres et augmentent la rigidite´ de la poutre et biaise donc le calcul du module
d’Young. Enfin les films les plus e´pais ne permettent plus de ne´gliger la contrainte de
cisaillement pour des essais pre`s de l’encastrement. Enfin il faudrait aussi tenir compte
de la sous gravure. Ces parame`tres ne permettent pas en l’e´tat d’obtenir des re´sultats
exploitables en flexion pour les petites e´prouvettes.
Solutions apporte´es sur les courbes contrainte-de´formation
– La largeur des poutres est mesure´e a` partir des images SPM. A titre d’exemple, les
poutres de 2 µm de large mesurent environ 4 µm du fait des conge´s.
– Le calcul de la contrainte est maintenu a` partir de la force.
– Le calcul de la de´formation est maintenu, mais il est corrige´ en prenant en compte




Ce chapitre regroupe l’ensemble des techniques et protocoles d’expe´rimentations spe´-
cifiques a` ces travaux de the`se et qui sont issus pour la plupart du domaine de la mi-
croe´lectronique.
– Toutes les e´tapes essentielles a` l’e´laboration d’e´prouvettes me´caniques sur des films
minces, en partant de la description des substrats de silicium employe´s jusqu’a`
l’obtention d’e´prouvettes relaˆche´es par gravure chimique en phase humide sont ex-
plique´es.
– Une description de´taille´e du design des masques utilise´s pre´sente l’inte´reˆt de chaque
e´prouvette. Ainsi, toute une gamme d’e´prouvette de flexion a e´te´ de´veloppe´e. Elle
doit permettre l’estimation du module d’Young, de la limite e´lastique et de la plas-
ticite´ des films minces. Des e´prouvettes de traction destine´es a` des observations in
situ sous MEB et MET ont e´te´ pre´vues mais aucun re´sultat me´canique exploitable
n’a pu eˆtre obtenu.
– Les machines et les protocoles sont de´crits selon leurs spe´cificite´s par rapport aux
essais re´alise´s. Un dispositif de traction in situ de´veloppe´ au laboratoire SIMaP est
pre´sente´. Les principes de la diffusion Brillouin et de l’acoustique picoseconde sont
aborde´s. Enfin l’utilisation de nano indenteurs est explicite´e selon leur utilisation : en
tant qu’outil classique pour des essais de nano indentation ou en tant qu’actionneur
me´canique pour des essais de flexion.
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Les diffe´rents types d’essais re´alise´s sur les films minces amorphes pre´sentent des avan-
tages et des inconve´nients diffe´rents comme on l’a vu au chapitre pre´ce´dent. Cela leur
confe`re une comple´mentarite´ inte´ressante et a permis de recouper les re´sultats obtenus afin
de de´coreller les re´ponses des films avec leurs proprie´te´s intrinse`ques des effets exte´rieurs
comme les influences du substrat ou des machines d’essais.
Tous les essais ont e´te´ analyse´s vis a` vis de l’existence ou non d’effets d’e´chelle sur les
proprie´te´s des films minces. Dans la mesure du possible, tous les re´sultats sont confronte´s
a` ceux obtenus pour des verres me´talliques base Zr issus de la litte´rature.
– Une premie`re partie traite de l’e´volution des constantes e´lastiques des films minces
avec l’e´paisseur. Ces premiers re´sultats sont d’autant plus inte´ressants qu’ils ont e´te´
obtenus en partie avec les mesures de diffusion Brillouin, technique qui permet de
s’affranchir du substrat.
– La cohe´rence des re´sultats de diffusion Brillouin avec ceux des essais de nano inden-
tation permet de confirmer les premiers et de conside´rer les seconds comme fiables,
tout en tenant compte des e´ventuels de´fauts des essais de nano indentation comme
l’influence du substrat. En plus des proprie´te´s classiques, cela permet d’appre´hender
des parame`tres moins classiques comme l’e´volution des taux de dissipation d’e´nergies
en fonction de l’e´paisseur ou encore d’observer des effets de relaxation dans les verres.
– Les essais de nano indentations donnent une premie`re approche du comportement
plastique des films minces. Les essais de nano flexions offrent la possibilite´ d’ob-
server plus finement le comportement me´canique des films et permet d’observer plus
aise´ment les re´sultats des me´canismes de de´formations avec l’apparition de bandes
de cisaillement le cas e´che´ant.
– Une discussion sur l’e´volution des me´canismes de de´formation dans les films mince
est enfin propose´e au regard des re´sultats obtenus et de ceux de la litte´rature.
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4.1 E´valuation des constantes e´lastiques par diffusion Bril-
louin
Les constantes e´lastiques sont obtenus a` partir des mesures de diffusion Brillouin (BLS)
et des mesures d’acoustique picoseconde. Les me´thodes et les calculs employe´s sont de´taille´s
au paragraphe 4.1. Les valeurs des coefficients e´lastiques sont calcule´s a` partir de la masse
volumique des films mince Zr70Ni30 ρ estime´e a` 7030 kg/m
3 (cf. paragraphe 2.2.5) et
sont reporte´es dans le tableau 4.1. Le temps δt est le temps de parcours en picoseconde
issu des mesures d’acoustiques picoseconde. Les coefficients C44 sont de´termine´s par la
fre´quence du pic de Raighleigh pour toutes les e´paisseurs. Le coefficient C11 est de´termine´
par acoustique picoseconde pour les films de 100 nm (e´paisseur infe´rieure a` la longueur
d’onde caracte´ristique du laser) et de 940 nm.
Epaisseur(nm) ∆t (ps) C44(GPa) C11 (GPa) C12(GPa)
100 43 31.5 170 116
330 128 29.5 160 104
380 161 34.5 160 94
450 205 36 168 101
660 296 31.5 153 95
940 423 31.5 139 90
1640 787 30 155 99
Table 4.1 – Constantes e´lastiques de´termine´es a` partir des mesures BLS et PU, avec une masse
volumique rho de 7030 kg/m3.
Les figures 4.1(a) et 4.1(b) pre´sentent respectivement la variation du module de Young
et du module de cisaillement en fonction de l’e´paisseur, qui ont e´te´ de´termine´s a` partir des
coefficients e´lastiques pre´sente´s dans le tableau 4.1 et des e´quations 3.18, 3.19 et 3.20 vues
au paragraphe 4.1. Le module de Young varie entre 80 et 90 GPa pour toutes les e´paisseurs.
Ceci est conforme avec les valeurs de la litte´rature pour des verres me´talliques base Zr
comme Zr57Ti5Cu20Ni8Al10 avec un module de Young de 82 GPa et Zr46.25Cu46.25Al7.5
autour de 93 GPa [Plummer and Todd, 2011]. Le module de cisaillement des films vaut
entre 30 et 35 GPa, a` comparer aux valeurs respectives de 30 et 34 GPa des bases Zr
e´voque´es pre´ce´demment.
Ainsi les modules de Young et de cisaillement ne semblent pas varier avec l’e´paisseur
contrairement a` ce que sugge´rait Li dans le cas du module de Young [Li et al., 2008]. Si
les modules e´lastiques repre´sentent la nature des liaisons atomiques dans un mate´riau,
l’invariance des constantes e´lastiques confirme l’homoge´ne´ite´ des films d’une e´paisseur a`
l’autre, et permet e´galement de confirmer l’homoge´ne´ite´ en composition des films dans
l’e´paisseur comme cela a e´te´ vu au paragraphe 2.3.4.
A partir des constantes e´lastiques de la matrice de rigidite´ C, les coefficients de Pois-
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Figure 4.1 – (a) Variation du module de Young en fonction de l’e´paisseur selon la technique BLS
et (b) variation du module de cisaillement. La moyenne du module de Young vaut 87,5 GPa et celle
du module de cisaillement vaut 32 GPa et sont symbolise´e par les droites continues. Les droites en
pointille´s donnent des ordres de grandeur pour des BMG bases Zr [Plummer and Todd, 2011].
son ν et les modules de compressibilite´ G des diffe´rents films ont e´te´ calcule´s et reporte´s
dans les figures 4.2(a) et 4.2(b) en fonction de l’e´paisseur. Dans les deux cas, on distingue
l’apparition de deux populations dont les tendances relatives se de´marquent bien des in-
variances de E et µ vues pre´ce´demment. L’e´cart sur le coefficient de Poisson ν est de 13%
tandis que l’e´cart sur le module compressibilite´ B vaut environ 20 %. On notera e´galement
que la transition s’effectue pour des films de 400 nm. Ces coefficients valent respective-
ment 99.2 et 116 GPa pour les verres me´talliques Zr57Ti5Cu20Ni8Al10 et Zr46.25Cu46.25Al7.5
[Plummer and Todd, 2011] et correspondent au domaine des coefficients des films minces.
Les variations de ν et B traduisent une sensibilite´ a` la contrainte isostatique. Ainsi,
les films les plus minces seraient plus difficiles a` ”compresser” que les films les plus e´pais.
Cela pourrait eˆtre une conse´quence de diffe´rences structurales dans les films du fait de leur
e´paisseur. Il est en effet envisageable que les films les plus minces sont plus stables du fait
des tensions de surface par exemple. Les de´fauts structuraux seraient donc plus difficile a`
solliciter.
A partir des valeurs des coefficients e´lastiques, il est possible d’extraire des valeurs qual-
itatives sur le comportement des mate´riaux d’un point de vue plastique. Ainsi, Lewandowski
et al ont mis en e´vidence une transition entre les mate´riaux fragiles et ductiles a` partir de
l’observation du rapport du module de cisaillement µ et du module de compressibilite´ B
[Lewandowski et al., 2005]. La figure 4.3 montre l’e´volution du rapport µ/B en fonction
de l’e´paisseur.
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Figure 4.2 – (a)Variation du coefficient de Poisson et(b) variation du module de compressibilite´
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Figure 4.3 – Variation du rapport µ/B en fonction de l’e´paisseur.
Le rapport µ/B pre´sente logiquement deux populations pour lesquelles la transition
se situe autour des films de 400 nm d’e´paisseur. Cependant la dispersion des mesures ne
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permet pas d’eˆtre plus pre´cis quand a` l’e´volution du rapport µ/B, a` savoir s’il s’agit d’une
transition discre`te ou continue.
La figure 4.4 rapporte les valeurs de la re´silience G en fonction du rapport µ/B calcule´es
par Lewandowski et al a` partir des constantes e´lastiques et des facteurs d’intensite´ de
contrainte pour une grande varie´te´ de compositions avec des verres me´talliques massifs
bases Zr, Mg, Ce, Fe, Cu, Pd ainsi que des verres non me´talliques comme des verres de
vitre ou de la silice [Lewandowski et al., 2005]. Une transition tre`s nette du rapport µ/B
se distingue autour de 0.4, indique´e par la droite verticale. Elle se´pare ainsi les verres
fragiles comme la silice (0.85) et le verre de vitre (0.71) des verres me´talliques bases Pd
(0.18-0.19), Pt (0.16), Zr (0.29) qui pre´sentent un comportement ductile. Entre les deux
populations se trouvent les verres me´talliques bases Ce (0.42), Mg (0.44) ou Fe (0.42).
Figure 4.4 – Evolution de la re´silience de verres me´talliques de compositions varie´es en fonction
du rapport µ/B (adapte´ de [Lewandowski et al., 2005]). La courbe en pointille´s indique la tendance
de la re´silience. Les zones hachure´es situent les domaines ou` se situent les valeurs des rapports
correspondant aux films minces Zr70Ni30 selon leurs e´paisseurs.
A partir de la figure 4.3 et des valeurs de µ/B, il est possible de de´terminer dans quel
domaine se situe chaque film mince. Ainsi, les films de moins de 400 nm ( µ/B ≃ 0.25)
pre´senteraient un comportement ductile tandis que les films les plus e´pais ( µ/B ≥ 0.3)
auraient un comportement plus fragile. Cette transition ductile/fragile se situe donc dans
le cas des films minces amorphes Zr70Ni30 autour des films de 400 nm d’e´paisseurs. Ceci
confirmerait la pre´sence d’un changement de comportement avec le changement d’e´chelle
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et montre que la re´silience augmente lorsque les e´paisseurs des films diminuent.
Avec un raisonnement similaire, il serait possible de de´duire quel sera le comportement
plastique des films minces en comparant leurs rapports µ/B a` d’autres compositions [Plum-
mer and Todd, 2011]. Ainsi, la figure 4.5 pre´sente les de´formations plastiques observe´es
sur des verres me´talliques en fonction du rapport µ/B pour des compositions identiques a`
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Figure 4.5 – Mesures des de´formations plastiques observe´s sur des compositions diverses de
BMG en fonction du rapport µ/B (adapte´ de [Plummer and Todd, 2011]). Les droites verticales
bornent le domaine correspondant au rapport µ/B obtenus pour les TFMG ZrNi. La borne de
gauche correspond au film le plus fin tandis que celle de droite au film le plus e´pais. La de´formation
plastique diminuerait avec l’augmentation de l’e´paisseur.
Une transition nette est visible entre les verres avec une de´formation plastique (µ/B
≤ 0.4) et les verres n’en pre´sentant pas (µ/B ≥ 0.4). Cette transition coincide avec l’ob-
servation de la transition ductile/fragile observe´e par Lewandowski et al. Selon Plummer
et al, l’origine physique qui permet de pre´dire l’ame´lioration de la plasticite´ avec des les
faibles rapports µ/B proviendrait de conside´rations e´nerge´tiques. Ainsi, un faible rapport
µ/B pre´sente une faible e´nergie d’activation de la de´formation plastique et une grande
capacite´ de dissipation de l’e´nergie vis a` vis de la rupture, et correspond donc aux ver-
res me´talliques les plus ductiles et pre´sentant les plus grandes capacite´s de de´formation
plastique.
134
4.1 E´valuation des constantes e´lastiques par diffusion Brillouin
De`s lors, les diagrammes pre´ce´dents permettent de pre´dire que les films les plus minces
peuvent pre´senter une de´formation plastique plus importante que les films e´pais. De plus,
les transitions observe´es permettent e´galement d’extraire une valeur critique de l’e´paisseur
pour laquelle il serait possible d’observer un changement de comportement. Pour les films
minces Zr70Ni30 cette valeur serait proche de 400 nm.
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Re´sume´
La diminution de l’e´paisseur des films ne conduit pas a` l’observation de variation
sur le module de Young E la` ou` Dubach notait une le´ge`re diminution de E [Dubach
et al., 2009] tandis que Li montrait une augmentation de E [Li et al., 2008]. De meˆme le
module de cisaillement µ est invariant avec l’e´paisseur. Ces constantes e´lastiques obtenues
par diffusion Brillouin et acoustique picoseconde sont d’autant plus inte´ressante qu’elles
refle`tent uniquement les proprie´te´s des films minces, sans artefact du substrat. Avec la
composition constante dans l’e´paisseur, l’invariance de ces constantes e´lastiques sugge`rent
des mate´riaux tre`s proches en terme de structure atomique.
En revanche, le coefficient de Poisson ν et le module de compressibilite´ diminuent
quand l’e´paisseur augmente, avec une transition pour les films minces proches de 400 nm.
La confrontation des rapport µ/B des diffe´rentes e´paisseurs avec les rapports de mate´riaux
de la litte´rature [Lewandowski and Greer, 2005, Plummer and Todd, 2011] sugge`re des
diffe´rences au niveau de la valeur de la re´silience et les capacite´s de de´formations plastiques.
Les films minces seraient ainsi plus re´silients et autoriseraient des de´formations plastiques
plus importantes alors que les films les plus e´pais pre´senteraient un comportement plus
fragile et des capacite´s de de´formation moindres. Ces variations tendent a` mettre en avant
des diffe´rences de comportement avec les e´paisseurs de films conside´re´s, pour une transition





Les courbes de nano indentation sur la figure 4.6 pre´sentent l’allure ge´ne´rale de la
force en fonction de la pe´ne´tration pour 6 essais par profondeur d’enfoncement. Il s’agit
ici d’une e´paisseur de 343 nm sollicite´e avec des rapports d’enfoncement de 10, 25, 50
et 75 %. Les courbes se de´composent ici en une courbe de charge, une zone de palier en
force (visible principalement pour les pe´ne´trations de plus de 150 nm) et une de´charge
e´lastique. Quelque soit la pe´ne´tration dans le film ou l’e´paisseur conside´re´e, tous les essais
sont superpose´s pour une e´paisseur et une profondeur donne´e. Ceci de´montre la grande
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Figure 4.6 – Courbes forces de´placement illustrant la reproductibilite´ des essais de nanoindentation
sur les films minces amorphes. Essais de nanoindentation re´alise´s avec CSM sur un film de 343
nm pour des rapports d’enfoncement de 10, 25, 50, et 75 %.
Par la suite, toutes les valeurs extraites de l’analyse des courbes de nano indentation
seront des moyennes relatives a` chaque se´rie d’essai. Statistiquement, les e´carts types
seront tre`s faibles et seules les erreurs absolues des mesures seront repre´sente´es.
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4.2.2 Evolution des courbes de charges en fonction de la pe´ne´tration
La courbe de charge peut eˆtre mode´lise´e par une fonction parabolique de la forme
de l’e´quation 4.1 avec P la charge de l’indenteur, h la pe´ne´tration et C le facteur de pre´
charge, homoge`ne a` une contrainte. Du fait de de´fauts sur les essais de nano indentation
que l’on e´voquera plus loin, il est mal aise´ de de´terminer directement sur la courbe de
charge le coefficient C qui permet de de´finir les diffe´rentes courbes d’indentation. Pour
cela, on a recours a` l’e´quation line´aire 4.2. [Kumar et al., 2009]





On peut ainsi de´terminer aise´ment la pente de cette nouvelle e´quation puis C. Un
exemple est repre´sente´ sur la figure 4.7, qui montre l’e´volution de
√
P en fonction du
de´placement h. En trait plein, l’essai de nano indentation pre´sente 3 zones. La portion de
courbe line´aire correspond a` l’e´quation 4.2 et le fit correspondant a` une e´quation line´aire
est repre´sente´ par la droite en pointille´. Le de´faut apparaissant en de´but de courbe, dont
la fin est marque´ par le rond, correspond en ge´ne´ral a` une combinaison entre un de´faut de
pointe de l’indenteur Berkovich qui peut eˆtre le´ge`rement e´mousse´ et un de´faut de contact
entre la pointe et la surface lors de la mise en contact.
L’ensemble des positions de fin de de´faut de pointe des diffe´rents essais sont reporte´s
sur la figure 4.8 en fonction de la profondeur maximale des essais. L’unique tendance qui
se de´gage de ces essais est que le de´faut de pointe correspond globalement a` une zone
infe´rieure a` 25 nm. Cela signifie d’abord qu’il s’agit bien d’un de´faut d’expe´rimentation, et
qu’il conviendra ensuite d’e´carter les valeurs des grandeurs mesure´es dans les premiers 25
nm. A` noter que l’excellent e´tat de surface des films minces amorphes permet de minimiser
l’impact du de´faut de pointe en e´vitant les de´fauts de contact duˆs a` la rugosite´ des films.
Cela permet donc de prendre en compte les mesures de`s 25 nm d’enfoncement.
A partir du coefficient C calcule´ et de l’e´quation 4.1, on peut tracer les courbes force
de´placement sur la figure 4.9(a) ainsi que le mode`le correspondant. On retrouve la position
du de´faut de pointe que l’on voit plus facilement sur le zoom de la figure 4.9(b). Sur
certaine courbe, des petits e´carts sont observe´s pour des grands enfoncements (triangle).
Ces e´carts surviennent ge´ne´ralement pour des rapports d’enfoncement supe´rieurs a` 75% et
correspondent probablement a` des artefacts provenant de la pre´sence du substrat. L’e´cart
a` l’autosimilarite´ dans ces cas la` sera ignore´ et les analyses ulte´rieures se porteront sur la
zone entre les deux de´fauts observe´s.
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C ∗h permettant de de´terminer √C puis C a` partir de la re´gression
de la droite. Les limites de validite´ des essais sont e´galement mate´rialise´es par le rond (fin du
de´faut de pointe) et par le triangle (de´but du de´faut d’e´chelle).
et du rapport d’enfoncement figure 4.11 pour toutes les e´paisseurs. A e´paisseur fixe´e,
on constate que le pre´facteur de charge ne pre´sente pas de variation significative. Il ne
de´pend alors ni de la pe´ne´tration ni du rapport d’enfoncement. C est donc inde´pendant
de l’enfoncement dans le cas des TFMG. Par la suite, C sera une moyenne des valeurs
pour diffe´rents rapports d’enfoncement. Cette observation confirme en outre le caracte`re
auto similaire des essais sur les films minces et ce meˆme aux petits enfoncements. Cela
permet e´galement de tenir compte des essais effectue´s avec des rapports d’enfoncement
importants. Cependant, nous e´carterons les essais re´alise´s a` plus de 70% d’enfoncement
afin de s’affranchir des erreurs de mesures relatives a` l’indentation comple`te d’un film
mince dont l’interpre´tation serait complexe.
La figure 4.12 illustre l’e´volution de C en fonction de l’e´paisseur des films. La se´rie 1
correspond aux valeurs moyennes des valeurs de C pre´ce´dentes par e´paisseur. La seconde
se´rie, re´alise´e sur une autre machine permet de valider les points pre´ce´dents. A noter que
la valeur moyenne de C pour une e´paisseur de 100 nm a e´te´ ajoute´e.
Les re´sultats des deux se´ries de mesures, faites sur deux machines distinctes, montrent
d’abord que les re´sultats sont pertinents. Ensuite, les pre´facteurs de charge diminuent avec
l’augmentation de l’e´paisseur des films et semblent tendre vers une valeur constante proche
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Figure 4.9 – (a)Courbe d’indentation avec un rapport d’enfoncement de 100% sur un e´chantillon
de 165 nm (b) et zoom sur la zone a` faible enfoncement
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Figure 4.11 – Evolution du pre´facteur de charge en fonction du rapport d’enfoncement.
Comme C caracte´rise la re´sistance a` l’enfoncement du mate´riau, des variations de durete´
sont envisageables avec la variation de l’e´paisseur.
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Figure 4.12 – Evolution du pre´facteur de charge C en fonction de l’e´paisseur des films. La courbe
sert de guide visuel pour indiquer l’e´volution des valeurs de C.
Toutes les observations sur les variations de C ont des conse´quences importantes pour
la suite de l’e´tude des essais de nano indentation.
– Pour un film donne´, le pre´facteur de charge C est constant. Il est possible par la
suite de s’inte´resser exclusivement aux effets relatifs a` l’e´paisseur puisque l’on peut
ne´gliger les variations de C en fonction du rapport d’enfoncement.
– Les re´sultats de C obtenus sur deux machines de nano indentation diffe´rentes sont
cohe´rents. A noter que les films des deux e´tudes sont les meˆmes. Les le´ge`res variations
d’e´paisseurs entre les points a` 1435 et 1660 nm proviennent des profils observe´s au
paragraphe 2.2.2, les e´chantillons analyse´s e´tant situe´s a` des positions variables du
centre du wafer de silicium.
– L’absence de variation de C pour les petits rapports d’enfoncement permet d’e´carter
l’hypothe`se de l’existence d’un effet d’e´chelle des essais de nanoindentation (ISE).
– Pour les forts rapports enfoncements, la stabilite´ de C indique qu’il n’y a pas d’in-
fluence du substrat sur les volumes sollicite´s.




4.2.3 E´volution de la durete´
La durete´ des e´prouvettes a e´te´ calcule´e dans un premier temps selon la me´thode
d’Oliver et Pharr [Oliver and Pharr, 2004]. Elle est calcule´e par le rapport de la force
sur la surface de contact, estime´e a` partir de l’enfoncement. Le suivi des courbes permet
donc de calculer la durete´ en tout point de la courbe de charge et donc pour des volumes
sollicite´s variables. A noter que les profondeurs d’indentations choisies ne permettent de
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Figure 4.13 – Evolution de la durete´ en fonction du rapport d’enfoncement entre 5 et 20 %, soit
la zone de´limite´e par les droites en pointille´s.
Les courbes de la figure 4.13 pre´sentent l’e´volution de la durete´ suivie par CSM en
fonction de la pe´ne´tration normalise´e [Oliver and Pharr, 2004]. Les courbes pre´sentent
comme pre´ce´demment a` faible enfoncement un pic marque´ pour les films de 390, 460 et
670nm, et plus le´ge`re pour les autres. Ces bosses sont comme pre´ce´demment impute´es
a` un artefact de mesure. La durete´ retenue des films de 340 a` 1660 nm est la moyenne
des durete´s sur un intervalle de 5 a` 20 % de la pe´ne´tration normalise´e. Le film mince de
100 nm a e´te´ e´value´ sur l’intervalle de 20-30 %. Il est admis ge´ne´ralement que la durete´
devient sensible a` la pre´sence du substrat pour des enfoncements plus importants que pour
le module d’Young 1. Les valeurs de durete´ en fonction de l’e´paisseur sont reporte´es sur la
1. Selon les documents du nano indenteur de la socie´te´ Agilent utilise´ a` Louvain, la durete´ devient
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Figure 4.14 – Variation de la durete´ en fonction de l’e´paisseur des films minces issue des mesures
directes suivies par CSM pour les films de 100 nm a` 1660 nm.
La durete´ diminue quand l’e´paisseur augmente. Elle tend vers 7 GPa pour les films les
plus e´pais et confirme la tendance observe´e sur le pre´facteur de charge C. Pour comparai-
son, la durete´ de BMG base Zr se situe entre 5 et 7 GPa [Dubach et al., 2009, Greer et al.,
2004]. En ge´ne´rale, la durete´ te´moigne de changements structuraux lorsqu’elle e´volue pour
un mate´riau, par analogie au durcissement structural observe´ dans certains me´taux. Ici, il
est possible d’envisager une diminution de la quantite´ de zone de cisaillement (STZ) dans
les films les plus minces, ce qui coincidrait avec l’e´volution du module de compressibilite´
B observe´ en diffusion Brillouin. Le mate´riau serait alors plus difficile a` compresser et
paraˆıtrait plus dur. En revanche, il est difficile d’expliquer pourquoi le nombre de STZ par
unite´ de volume serait diffe´rent d’une e´paisseur de film a` l’autre.
4.2.4 Evolution du Module de Young
Les valeurs de modules d’Young pre´sente´es par la suite ont e´te´ obtenues avec les meˆmes
essais de nanoindentation que pre´ce´demment, graˆce au suivi par CSM (Continuous Stiff-
sensible au substrat a` partir de 30-40 % d’enfoncement pour un rapport des modules Efilm/Esubstrat=0,5.
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ness Measurement) et sont les moyennes de 9 essais par e´chantillon. Les modules de Young
ont e´te´ corrige´s en tenant compte de la rigidite´ du substrat de silicium en prenant en
compte un module de Young de 173 GPa [Bhushan and Li, 1997]. La figure 4.16 pre´sente
l’e´volution du module de Young en fonction de la profondeur d’enfoncement normalise´e
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Figure 4.15 – Courbes CSM du module d’Young en fonction du rapport d’enfoncement au cours
des essais. Les enfoncements normalise´s sont diffe´rents a` cause des limites en force de la machine
d’essai, notamment pour les films les plus e´pais.
Le module augmente globalement pour toutes les courbes avec la profondeur et tend
vers le module de 180 GPa du substrat, et ce d’autant plus rapidement que le film est
mince comme on peut le voir avec le film de 100 nm. On observe des pics de module pour de
faibles enfoncements, entre 0 et 5%, pour les e´paisseurs de 390, 460 et 670 principalement.
Le faible e´cart dans le temps entre les e´laborations de films et l’instant des essais de nano
indentation ne permet pas d’envisager l’influence d’une quelconque oxydation. A noter que
ce genre de bosse n’apparaˆıt pas sur des essais d’indentation sur d’autres mate´riaux et sur
de la silice en particulier. Comme cela a e´te´ remarque´ auparavant, ces pics interviennent
dans des zones proches des de´fauts de pointe ce qui pourrait expliquer la pre´sence de ces
artefacts.
La figure 4.16 pre´sente un agrandissement des courbes entre 10 et 30 % d’enfoncement.
A 10%, le module vaut entre 90 et 110 GPa. En nano indentation, il est commune´ment
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Figure 4.16 – Evolution du module de Young en fonction du rapport d’enfoncement. Les valeurs
de module de Young retenues sont des moyennes du module entre 10 et 20% d’enfoncement pour
tous les films a` l’exception du film de 100 nm pour lequel la valeur retenue est celle a` 20 % afin
d’e´viter le de´faut de pointe.
admis que l’effet du substrat devient non ne´gligeable a` partir de 10 %. Dans notre cas,
les valeurs de module de la figure 4.17 sont de´termine´es a` partir d’une moyenne sur un
intervalle entre 10 et 20% du rapport d’enfoncement correspondant ici a` un plateau tre`s
proche des valeurs a` 10 % d’enfoncement. Seule la valeur du module d’Young du film de
100 nm est prise ponctuellement a` 20 % d’enfoncement, ce qui correspond a` la valeur de
de´faut de pointe.
Les valeurs de modules d’Young extraites des mesures de nano indentation et de dif-
fusion Brillouin sont reporte´es sur la figure 4.17 en fonction de l’e´paisseur.
Le module d’Young est proche de 96 GPa pour des e´paisseurs de films supe´rieures
a` 600 nm en nano indentation. En dessous de 600 nm, le module augmente le´ge`rement
avec la diminution de l’e´paisseur, de l’ordre de 10% et atteint 107 GPa. Si l’on compare
ces valeurs avec celles obtenues avec les mesures Brillouin, on note un e´cart de 10%.
Les mesures relatives entre les e´chantillons sont cohe´rentes pour les deux me´thodes. Les
mesures Brillouin oscillent autour d’une valeur constante de 87 GPa. Cette technique
e´tant totalement inde´pendante du substrat, elle permet de voir que le module ne varie
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Figure 4.17 – Variation du module d’Young en fonction de l’e´paisseur des films minces
par diffusion Brillouin sont cohe´rentes. Toutefois, de le´ge`res variations sont de´cele´es en
nano indentation. Il est donc difficile de conclure sur l’existence d’un effet d’e´chelle sur le
module, mais s’il existe, il est tre`s faible.
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4.2.5 Energie dissipe´e et me´canisme de de´formation
L’e´valuation de l’e´nergie dissipe´e au cours d’un essai de nano indentation permet
d’avoir directement une ide´e quant a` l’e´volution des me´canismes de de´formation plas-
tique dans les mate´riaux. On de´finit les travaux selon la figure 4.18. On distingue le travail
total Wtotal correspondant a` l’aire totale (couleur pleine sous la courbe de charge, le travail
re´versible Wrev (couleur pleine non hachure´e) sous la courbe de de´charge, qui correspond
a` un retour e´lastique du mate´riau sur l’indenteur et enfin le travail irre´versible Wirr de´fini
par la diffe´rence des deux travaux pre´ce´dents (zone hachure´e), qui correspond a` l’e´nergie
dissipe´e pendant l’essai, soit sous forme de frottement entre l’indenteur et le mate´riau, soit
par les me´canismes de de´formation.
Figure 4.18 – Sche´ma d’une courbe force-de´placement d’un essai de nano indentation pre´sentant
les zones correspondant au travail total (toute la surface grise´e), au travail re´versible (zone non
hachure´e) de la de´charge e´lastique, et au travail non re´versible (zone hachure´e) correspondant a`
l’e´nergie a` fournir pour plastifier le mate´riau.








Le taux de dissipation d’e´nergie repre´sente l’e´nergie dissipe´e plastiquement dans le
mate´riau au cours de la de´formation. La figure 4.19 montre l’e´volution de Rw en fonction de
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l’e´paisseur sollicite´e. Comme aucune tendance claire n’est visible sur les essais en fonction
de la pe´ne´tration sur une meˆme e´paisseur ou a` rapport d’enfoncement e´gal, les valeurs de
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Figure 4.19 – Taux de dissipation d’e´nergies en fonction de l’e´paisseur des films. La droite con-
tinue repre´sente la valeur moyenne de 0,65 de tous les essais et la droite en pointille´s a` 0,67 indique
la valeur obtenue sur un Vitreloy 1 massif [Charleux, 2006, Gravier, 2006].
Les taux de dissipation des essais ne varient pas globalement et se situent entre 0,6
et 0,7. La valeur moyenne du taux de dissipation sur tous ces essais est de 0,65 (trait
continu). Pour donner un ordre de grandeur, elle est proche de la valeur mesure´e pour
des verres me´talliques massifs Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5 (Vitreloy 1) qui se situe autour
de 0,67 (en pointille´s) [Gravier, 2006]. Le fait que le taux de dissipation ne varie pas
avec l’e´paisseur pourrait indiquer soit que les me´canismes de dissipation sont identiques
pour toutes les e´paisseurs de films, soit que les caracte´ristiques en terme de dissipation
d’e´nergie sont semblables pour deux me´canismes diffe´rents. Au regard des variations des
analyses du chapitre 2 et des variations des constantes e´lastiques vues pre´ce´demment, il est
probable que les me´canismes e´le´mentaires de la de´formation ne changent pas avec l’e´chelle
conside´re´e.
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Re´sume´
Une premie`re analyse du pre´facteur de charge C a` permis de mettre en e´vidence que
des effets d’e´chelle provenant de la pre´sence de substrat e´taient a` e´carter pour les grands
enfoncements mais qu’il n’existait a` priori pas non plus d’effet d’e´chelle de nano indentation
sur les amorphes comme cela a pu eˆtre observe´ sur des mate´riaux cristallins. Un domaine de
validite´ des essais de nano indentation a ensuite e´te´ e´tabli en excluant les effets des de´fauts
de pointes et les effets duˆs au substrat. Cependant, le pre´facteur de charge C augmente
lorsque l’e´paisseur diminue et ceci a e´te´ confirme´ par l’observation de la durete´ suivie en
continue pendant la charge. A` ce stade, il est encore difficile d’avancer des hypothe`ses sur
ce qui pourrait conduire a` ces observations.
L’analyse en continue du module de Young correspond aux valeurs obtenues par la
diffusion Brillouin pour les films de plus de 500 nm. Le le´ger e´cart entre les diffe´rentes
me´thodes, ainsi que l’augmentation du module pour les films les plus minces en nano
indentation, peuvent eˆtre impute´s au module de Young du substrat choisi afin de corriger
les mesures durant les essais de nano indentation. De`s lors, les mesures de nano indentation
confirment la valeur du module de Young, proche de 90 GPa.
L’analyse du taux de dissipation d’e´nergie Rw refle`te l’e´volution des me´canismes de
de´formations dans les films minces. La monotonie de Rw et toutes les conclusions por-
tant sur les analyses issues des observations MET (paragraphe 2.3.2), des mesures DRX
(paragraphe 2.3.1), de la composition (paragraphe 2.3.4) et des valeurs des constantes
e´lastiques de la section 4.1 ainsi que des parame`tres extraits des analyses de nano inden-
tation sugge`rent que les films sont tre`s proches en terme de structure, mais e´galement que
les me´canismes e´le´mentaires de de´formation le sont aussi. En revanche, l’e´volution de la
durete´ co¨ıncide avec les e´volutions du coefficient de Poisson et du module de compress-
ibilite´, notamment en ce qui concerne la transition autour des films de 400 nm.
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4.2.6 Analyse des empreintes des indents
4.2.6.1 Durete´ vraie
Pour une des se´ries de nano indentation, l’empreinte re´siduelle de chaque essai a e´te´
observe´e par AFM. Ainsi la figure 4.20 montre deux empreintes pour des rapports d’en-
foncement de 25 et 50 %.
Figure 4.20 – Courbes de nanoindentation avec indenteur Berkovich sur film mince de 340 nm
pour des rapports d’enfoncements de 10, 25, 50, 75% et empreintes re´siduelles mesure´es par AFM
pour les rapports d’enfoncement de 25 et 50 %.
A partir des images de ces empreintes re´siduelles, il est possible de calculer l’aire de
contact des empreintes. Cela constitue une seconde me´thode pour calculer la durete´ des
films minces, a` partir du rapport de la force maximale atteinte sur la surface des aires de
contact des empreintes. La figure 4.21 compile les re´sultats obtenus a` partir des mesures
directes (CSM) et des durete´s calcule´es a` partir des empreintes vraies.
La premie`re se´rie (cercles) correspond aux valeurs de mesures directes issues de l’anal-
yse selon la me´thode d’Oliver et Pharr. La deuxie`me se´rie (symboˆles pleins) est la durete´
calcule´e a` partir du calcul des surfaces des empreintes re´siduelles, pour les diffe´rentes
e´paisseurs et pour des rapports d’enfoncement diffe´rents. Dans ce dernier cas, la durete´
n’est pas de´pendante de la pre´sence du substrat dans une premie`re approximation, dans
la mesure ou` pour une force donne´e, on e´value une aire de contact dans le mate´riau. On
notera que sur les re´sultats observe´s, les valeurs d’enfoncement sont suffisamment faibles
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Figure 4.21 – Variation de la durete´ en fonction de l’e´paisseur des films minces. Les cercles vides
correspondent aux moyennes des durete´s issues des mesures directes suivies par CSM pour les films
de 100 nm a` 1660 nm. Les symboˆles plein repre´sentent les valeurs obtenues par mesure d’aire sur
les empreintes AFM pour des rapports d’enfoncement diffe´rents.
pour ne pas indenter le substrat.
De fac¸on ge´ne´rale, la durete´ diminue quand l’e´paisseur augmente quelque soit la
me´thode d’analyse ou la profondeur a` laquelle on effectue la mesure. La durete´ tend vers
une constante entre 6,5 et 7,5 GPa pour les films les plus e´pais. En mesure indirecte avec
les aires de contact, quelque soit l’e´paisseur, on remarque que les durete´s sont proches
quelque soit le rapport d’enfoncement, justifiant que la durete´ est insensible a` la pre´sence
du substrat. En revanche, si l’e´paisseur augmente, la durete´ diminue de 15 a` 20 %.
Enfin, si l’on compare les durete´s obtenues par mesures directes (CSM) et indirectes
(AFM), on e´value un e´cart de 10 %. En effet, par CSM, la durete´ est estime´e directement
a` partir de l’enfoncement. Il ne tient donc pas compte d’e´ventuelles enfoncements ou
bourrelets. On a pu observer au paragraphe 4.2.6 que les images AFM des empreintes
pre´sentent des bourrelets. L’aire de contact est donc supe´rieure a` celle estime´e par les
hypothe`ses d’Oliver et Pharr, qui majorent donc la durete´ re´elle. La durete´ des films e´pais
tend donc vers une valeur de 6,5 GPa. Par comparaison, un BMG vitreloy 1 pre´sente une
durete´ de 6,3 GPa [Gravier, 2006], un BMG Zr41,2Ti13,8Cu12,5Ni10Be22,5 a une durete´ de
6,07 [Dubach et al., 2009].
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La durete´ diminue quand l’e´paisseur augmente quelque soit la me´thode utilise´e pour
les mesures. Cette observation est cohe´rente avec les mesures du pre´facteur de charge C.
L’expression de la durete´ ne fait pas intervenir le volume sollicite´ comme on le voit avec les
diffe´rents rapports d’enfoncement sur chaque e´paisseur. Il n’y a donc pas d’effet d’e´chelle
sur la durete´ si l’on conside`re le volume de matie`re sollicite´e. En revanche, la question
demeure en ce qui concerne l’influence de l’e´paisseur du film sur l’e´volution de la durete´.
4.2.6.2 Comportement plastique autour des empreintes
L’observation des empreintes re´ve`le deux comportements plastiques diffe´rents que l’on
retrouve sur les autres essais. Les empreintes de la figure 4.22 sont des exemples de ce
que l’on peut observer sur les films minces, mais les observations pour les rapports d’en-
foncement conside´re´s ne sont pas force´ment ge´ne´ralisables pour tous les films minces. Sur
l’indent a` 25 % d’enfoncement, les bourrelets autour de l’empreinte correspondent a` une
de´formation plastique homoge`ne comme le montre le profil de la figure 4.22. Sur l’essai a`
50 %, les bourrelets pre´sentent clairement des bandes de cisaillement concentriques autour
de l’indent.
En indentation classique, la de´formation autour des empreintes se traduit soit par des
enfoncements (la matie`re autour de l’empreinte est plus basse que la surface initiale de
l’e´chantillon), soit par des bourrelets ou pile-up (la matie`re se situe au dessus de la surface
de l’e´chantillon).
Toutes les empreintes re´siduelles sur les films minces pre´sentent des bourrelets simi-
laires a` ceux observe´s sur la figure 4.22. La figure 4.23 montre les empreintes AFM obtenues
pour toutes les e´paisseurs pour diffe´rents enfoncements.
Les empreintes correspondant a` des enfoncements de moins de 100 nm, a` gauche de la
ligne en pointille´s sur la figure 4.23 ne pre´sentent pas de bande de cisaillement (SB). En
revanche, pour des enfoncements supe´rieurs a` 100 nm, a` droite de la ligne en pointille´s, il
existe au moins une bande de cisaillement qui e´merge a` la surface de l’e´chantillon. Il est
alors possible de tracer une carte du nombre total de bandes de cisaillement en fonction de
l’e´paisseur des films et de la pe´ne´tration maximale comme sur la figure 4.24. Le nombre de
SB est la somme du nombre de SB sur les trois me´dianes de chaque empreinte. Cependant,
dans la mesure ou les empreintes obtenues ne sont pas parfaitement syme´triques, il apparaˆıt
plus commode de distinguer le nombres de bandes selon 3 domaines :
– 0 SB ;
– de 1 a` 3 SB ;
– plus de 3 SB.
En effet, ge´ne´ralement, on observe une formation de bandes de cisaillement concen-
triques et apparaissant de manie`re e´quilibre´e sur chacune des 3 faces de l’empreinte, comme
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Figure 4.22 – Indents et profils selon les diagonales des empreintes pour un film de 340 nm,
correspondant a` des rapports enfoncements de 25% (en bas) pre´sentant une de´formation homoge`ne
sans bande tandis qu’a` et 50 % (en haut), l’indent pre´sente des bandes de cisaillement (SB). Dans
les deux cas, les empreintes pre´sentent des bourrelets (ou pile up) importants qui correspondent a`
la matie`re situe´e au dessus du plan moyen du film (a` 0 nm).
cela a e´te´ observe´ par Xie et al [Xie and George, 2008]. Dans notre cas, la dissyme´trie des
indents duˆe a` un mauvais placement des e´prouvettes peut introduire une le´ge`re modifica-
tion du chargement et expliquerait l’apparition de SB de fac¸on non concentrique.
Ainsi, aucune bande n’est observe´e en dessous de 100 nm d’enfoncement, tandis que
de 1 a` 3 bandes apparaissent entre 100 et 175 nm d’enfoncement. Au dela`, de nombreuses
bandes apparaissent. A noter qu’un doute subsiste pour le film mince de 1435 nm. En
effet, ces observations n’ont e´te´ faites que sur une image pour ces points. Si l’absence de
SB vers 150 nm de de´placement peut parˆıtre proche du domaine infe´rieur a` 100 nm, en
revanche, l’e´volution du nombre de SB pour 340 nm de de´placement est beaucoup plus
e´trange. Des essais comple´mentaires pour des enfoncements plus proches permettraient de
lever le doute sur la de´termination du nombre de SB, notamment vis a` vis des observations
faites un peu plus loin sur la figure 4.27.
Il existe donc un valeur limite de pe´ne´tration autour de 100 nm (ou une limite en force
autour de 2,5 mN). En dessous de 100 nm, le bourrelet semble pre´senter une de´formation
plastique homoge`ne. Au dela`, des bandes apparaissent et leur nombre croˆıt lorsque la
pe´ne´tration augmente.
De l’observation des bandes de cisaillement autour d’un indent comme sur la figure
4.25, on peut extraire des profils en coupe des bourrelets selon les me´dianes du triangle
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Figure 4.23 – Empreintes obtenues par AFM. Les valeurs sous les images donnent l’e´paisseur et
l’enfoncement maximal atteint. La ligne en pointille´s se´pare les empreintes sans bande de cisaille-
ment (a` gauche) des images montrant au moins une bande de cisaillement (a` droite).
forme´ par l’indent. Sur cet exemple, on peut distinguer deux types de bandes caracte´rise´es
par leurs formes. En parcourant les diagonales d1 et d2 de l’exte´rieur de l’indent vers
l’inte´rieur, on note pour d1 des marches ”descendantes” tandis qu’elles sont montantes
pour d2. A noter que le profil de d1 est tre`s minoritaire par rapport a` d2. La diffe´rence
de morphologie entre les diagonales pourrait s’expliquer par des diffe´rences de frottements
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Figure 4.24 – Nombre de bandes de cisaillement en fonction de la profondeur d’indentation et de
l’e´paisseur des films minces.
entre l’indent et la matie`re. En cas d’absence de frottement, la portion de matie`re entre
l’indent et la bande va glisser sur la surface de l’indenteur et va donc eˆtre expulse´e, en
formant une marche montante (profil d2). En revanche, si la matie`re reste ”colle´e” a` la
surface de l’indent, celui-ci va avoir tendance a` l’entraˆıner avec lui vers le bas. Le seul
moyen pour la matie`re d’accommoder la de´formation est donc de glisser de l’autre coˆte´ de
la bande, conduisant a` une marche descendante (profil d1).
Par analogie avec le ”shear offset” observe´ sur les micropilliers en compression, on
peut mesurer la hauteur des marches des SB en nano indentation. La figure 4.25 montre
comment sont mesure´es les hauteurs des marches issues des SB selon le type de profil. Sur
les figures 4.26(a) et 4.26(b), les hauteurs moyennes et les hauteurs cumule´es des marches
observe´es sur les image AFM sont reporte´es en fonction de la profondeur d’indentation.
En dessous de 100 nm, il n’y a aucune bande comme on a pu le voir sur les empreintes
des indents. Dans ce cas, soit les SB ne de´bouchent pas en surface, soit le mate´riau ne se
de´forme pas par propagation de SB. L’e´volution de la hauteur moyenne et de la hauteur
cumule´e montre que cette transition entre une de´formation homoge`ne a` une de´formation
localise´e survient entre 100 et 150 nm d’enfoncement. Au dessus de 100 nm d’enfoncement,
la hauteur moyenne des marches et la hauteur cumule´e des marches augmente progres-
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Figure 4.25 – Image d’une empreinte sur un film de 585 nm pour un enfoncement de 50% avec
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Figure 4.26 – (a) Hauteur moyenne et(b) hauteur cumule´e des marches cre´e´es par les bandes de
cisaillement en fonction de la profondeur d’indentation.
sivement avec l’enfoncement. Mais ceci n’est pas suffisant pour dire si la de´formation
s’effectue par l’accumulation du nombre de bandes de cisaillement ou par l’augmentation
de la hauteur des marches, c’est a` dire le glissement ”continu” des SB.
De la meˆme fac¸on, on peut voir sur les images AFM de la figure 4.23 dans le cas du
film de 340 nm par exemple que la distance entre les SB qui de´bouche en surface augmente
e´galement quand la profondeur d’indentation augmente. Comme on l’a vue au paragraphe
1.5.1.3 sur la figure 1.29(b), Xie et al ont observe´ un re´seau de SB sous une empreinte
en coupe sur des verres me´talliques massifs. Ils mettent en e´vidence que la distance inter-
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bandes augmente lorsque l’on s’e´loigne du centre de l’indent [Xie and George, 2008] ce qui
confirmerait notre observation. Il est alors envisageable que les SB situe´es a` distance fixe´e
de chaque face des empreintes soient le re´sultat d’une bande de cisaillement unique, qui
expliquerait l’aspect concentrique des SB.
De plus, on note sur les images de Xie que des SB ”de´bouchent” e´galement dans l’em-
preinte. Une observation fine des empreintes, comme sur la figure 4.27 pour un film de 400
nm, met en e´vidence des lignes fines situe´es a` l’inte´rieur de l’empreinte (sur les faces en
contact avec l’indent, indique´es par des fle`ches). Le diame`tre des bandes de l’empreinte
issues de l’essai a` 100 nm correspond avec le diame`tre des fines lignes inscrites dans l’em-
preinte a` 200 nm comme le montre la superposition des empreintes. Cela sugge`re que les
bandes proches de l’indenteur a` faible enfoncement ont e´te´ ”aplanies” par l’augmentation
de la surface de contact entre l’indent et le film mince aux grands enfoncements.
Figure 4.27 – Comparaison des aires d’indentation de deux empreintes sur un film de 400 nm
pour des profondeurs d’indentation de 100 et 200 nm. On observe de fines lignes dans l’empreinte
a` 200nm d’enfoncement pouvant correspondre aux bandes de cisaillement e´crase´es.
Cette dernie`re observation peut expliquer les points singuliers observe´s sur les figures
4.24 et 4.26(b). En effet, si la distance entre les bandes de cisaillement augmente [Xie
and George, 2008] alors le nombre de bandes tend a` diminuer comme on le voit pour le
film de 1435 nm qui pre´sente seulement 3 bandes (une par coˆte´) pour un enfoncement de
plus de 300 nm alors que l’on observe plus de 3 SB pour les films plus minces et ce pour
des enfoncements plus faibles. Cette hypothe`se expliquerait les faibles valeurs de hauteurs




Pour conclure sur l’observation des bandes de cisaillement en nano indentation, aucune
bande de cisaillement de surface n’apparaˆıt avant 100 nm d’enfoncement alors que des
bourrelets sont forme´s, sugge´rant une de´formation plastique homoge`ne. Au dela` de 100
nm, le nombre de bandes de cisaillement visibles croˆıt. Par ailleurs, la hauteur des marches
des bandes de cisaillement et la distance entre les bandes augmentent a` l’apparition de
chaque nouvelle bande. Parmi les hypothe`ses qui pourraient expliquer l’augmentation de
la distance inter bandes et la hauteur des marches, on peut imaginer l’influence de gradient
de contrainte dans le film ou de changement de vitesse de sollicitation. Pour expliquer la
limite entre l’absence de SB de surface ou leur apparition, l’existence d’un volume critique
sollicite´, de vitesse de sollicitation critique ou de taille critique de zone de cisaillement sont
des pistes envisageables.
Une question toujours en suspens porte sur la relation entre l’absence de bande pour
des de´placements infe´rieurs a` 100 nm et les transitions observe´es sur B, ν et H pour les
films de 400 nm d’e´paisseur.
159
Chap. 4 - Analyse du comportement me´canique
4.3 Flexion
4.3.1 Eprouvettes de flexion
Figure 4.28 – a) Poutres droites et b) poutres triangulaires de microflexion obtenues apre`s gravure
TMAH.
La figure 4.28 montre des e´prouvettes de flexion microscopiques avec des poutres droites
et triangulaires observe´es au MEB. Sur ces images, les poutres sont totalement relaˆche´es,
parfaitement droites et dans le plan du film. Les e´prouvettes les plus fines de 1 µm de
large (a` droite sur chaque photo) sont parfois casse´es du fait de la re´solution de 1 µm
de la lithographie. On observe e´galement sur ces images une sous gravure de plusieurs
microme`tres, caracte´rise´e par le rectangle gris clair qui entoure les bords de la cavite´.
Cette fine bande entre l’encastrement des poutres et les plans (111) du silicium est visible
du fait du contraste induit par les e´lectrons secondaires, moins facilement re´e´mis lorsque du
silicium se trouve sous le film mince. Les temps de gravures ont e´te´ optimise´s en fonction
de la taille des poutres que l’on veut solliciter. Le temps de gravure doit eˆtre le plus court
possible pour minimiser la sous gravure, mais aussi suffisamment long pour obtenir une
poutre entie`rement libre.
Figure 4.29 – Observations de de´fauts pouvant survenir sur des micro poutres de flexion : a)
conge´ a` l’encastrement duˆ a` la re´solution de 1µm de la lithographie et b) bordures provenant de la
de´position des verres me´talliques sur les flancs de la re´sine dans le cas des films e´pais
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Dans le cas des poutres de 10 µm de long qui seront e´tudie´es par la suite, le temps
optimal de gravure est de 25 minutes selon les conditions pre´sente´es dans le paragraphe
3.1.7.1. Une sous gravure infe´rieure a` 1 µm est obtenue sur des e´prouvettes de flexion
microscopiques comme le montre la quasi absence de contraste sur la figure 4.29.a) ou` l’on
peut voir des poutres de 2 et 4 µm de large relaˆche´es. Les images 4.29 a) et b) montrent
par ailleurs deux autres de´fauts. Le premier est l’existence de conge´s qui e´largissent la
poutre a` l’encastrement, comme indique´ par la fle`che. Il faudra tenir compte de cette
variation de largeur lors des calculs de contraintes a` l’encastrement. Le second de´faut
est la pre´sence sur les films les plus e´pais de rebords sur les poutres. Elles proviennent
du de´poˆt imparfaitement isotrope du mate´riau sur les flancs de la re´sine. Ces rebords
sont parfaitement de´celables lorsque l’on image les e´prouvettes en SPM et ont tendance
a` introduire des erreurs de mesures sur la position de l’encastrement ou la largeur des
e´prouvettes de flexion, en rompant le contact entre la surface du film et la pointe ”cube
corner”.
4.3.2 Analyses et corrections des courbes contrainte-de´formation
Au cours des essais, les courbes force-de´placement de la figure 4.30 sont obtenues pour
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Figure 4.30 – Courbes force-de´placement des essais de flexion pour 4 e´paisseurs. Les essais sont
re´alise´s a` 1 µm de l’encastrement. Les essais subissent une de´charge visible sur les courbes des
e´prouvettes de 740 et 1100 nm.
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La contrainte et la de´formation des e´prouvettes sont d’abord calcule´es a` partir du










Elles correspondent aux calculs fait a` l’encastrement (x=0) sur la surface du film o`u la
contrainte et la de´formation sont maximales. Ces calculs sont valables jusqu’a` ce qu’une
de´formation plastique apparaisse. On obtient alors la courbe contrainte-de´formation (trait
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Figure 4.31 – (a) Courbes contrainte-de´formation calcule´es a` partir du mode`le e´lastique (trait
continu) et redresse´e (pointille´s) avec la valeur du module de Young de 87 GPa obtenue en diffusion
Brillouin pour le film de 200 nm et (b) courbes force-de´placement expe´rimentale (trait continu) et
corrige´e (pointille´s) a` partir de la courbe contrainte-de´formation redresse´e.
A` partir de cette courbe, le module de Young apparent vaut environ 12,5 GPa a` com-
parer avec le module obtenu de 87 GPa en diffusion Brillouin (ou 96 en nano indentation)
tandis que la valeur de la contrainte e´lastique se situe entre 1400 et 1600 GPa ce qui est
plausible au regard des limites e´lastiques des verres me´talliques base Zr de 1,64-1,86 GPa
calcule´es a` partir de l’e´tude de Lewandowski [Lewandowski et al., 2005]. L’e´cart entre les
courbes contrainte-de´formation analytique et attendue apre`s correction peut s’expliquer
avec les conditions expe´rimentales et notamment avec l’influence de la sous gravure et
l’indentation du film au cours de l’essai. Il convient donc d’apporter des corrections aux
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valeurs de de´formation dans la mesure ou` les valeurs des contraintes sont correctes et
ne sont pas sujettes a` des erreurs expe´rimentales importantes. La de´formation est donc
d’abord corrige´e a` partir du module de Young de 87 GPa pour obtenir la courbe corrige´e
(en pointille´s) sur la figure 4.31(b). La de´formation e´lastique maximale est alors proche de
0.02. Cependant, la de´formation plastique calcule´e a` partir du mode`le e´lastique est fausse.
En appliquant un calcul inverse sur les valeurs de contrainte-de´formation corrige´es, on
extrait les valeurs de de´placement corrige´es, la force restant elle inchange´e, et on obtient
la courbe force-de´placement corrige´e de la figure 4.31(b). A partir de cette courbe, il est
possible d’extraire la force correspondant a` la limite e´lastique que l’on de´terminera pour
chaque e´prouvette sur les diffe´rentes courbes de flexion. Elle permet de calculer σe
L’observation des courbes force-de´placement met en e´vidence l’existence de domaines
plastiques pour les films minces en flexion. Il faut donc prendre en compte la de´formation
plastique du mate´riau dans les mode`les analytiques. Une loi de comportement e´lasto-
plastique parfait est choisie car ce comportement est classiquement observe´ dans le cas des
verres me´talliques massifs. Ce mode`le prend en compte l’existence d’un domaine e´lastique,
pour lequel un module de Young de 87 GPa a e´te´ choisi et un domaine e´lastique par-
fait de´fini par la limite e´lastique du mate´riau comme le montre la figure 4.32(a). Les
de´veloppements mathe´matiques du mode`le e´lasto-plastique parfait sont de´taille´s dans l’an-
nexe 1 et sont utilise´s par la suite pour de´terminer la force et la fle`che the´oriques pour des
essais de flexion. On obtient alors la courbe force de´placement de la figure 4.32(b) dans le
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Figure 4.32 – (a) Loi e´lasto-plastique parfaite en contrainte-de´formation et (b) courbe force-
de´placement obtenue a` partir de la loi de comportement.
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4.3.3 Comportement e´lasto-plastique parfait
La courbe 4.33 recense les limites e´lastiques estime´es a` partir des valeurs des forces
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Figure 4.33 – E´volution de la limite e´lastique σe en fonction de l’e´paisseur des films.
Les valeurs des limites e´lastiques sont relativement proches et oscillent autour de 1500
MPa. On n’observe donc pas d’effet d’e´chelle notable sur la limite e´lastique en fonction de
l’e´paisseur. Ces valeurs sont ensuite utilise´es pour calculer les courbes force-de´placement
the´oriques base´es sur un comportemnt plastique parfait qui sont alors compare´es aux
courbes expe´rimentales sur la figure 4.34.
Une bonne ade´quation du mode`le avec les courbes expe´rimentales corrige´es est ob-
serve´e. Les diffe´rences plus marque´es observe´es pour les plus grandes e´paisseurs peuvent
eˆtre impute´es aux hypothe`ses de RDM qui sont moins bien respecte´es. Les films minces
amorphes ZrNi pre´sentent donc un comportement plastique parfait. Comme on a pu le voir
au paragraphe 1.5.1.2, les travaux de Tian montrent a` partir d’essais de traction sur des
e´prouvettes de section carre´e de 200 nm de coˆte´ et de 1 µm de long l’existence de me´canisme
conduisant a` un durcissement apparent des mate´riaux [Tian et al., 2012]. Ils notent en effet
que l’apparition d’une de´formation plastique au dela` de la limite e´lastique se traduit par
une augmentation de la limite e´lastique (avec des cycles de charge-de´charge) qui ressem-
ble aux me´canismes de durcissement observe´s dans les mate´riaux cristallins. L’ade´quation
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du mode`le e´lasto-plastique dans notre cas est incompatible avec cet e´crouissage appar-
ent observe´ dans l’e´tude de Tian. Cependant, il est important de pre´ciser que les modes
de chargement sont diffe´rents (traction et flexion), que les mate´riaux peuvent pre´senter
des diffe´rences (BMG et TFMG) et que les techniques d’e´laboration des e´prouvettes sont
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Figure 4.34 – Courbes force-de´placement expe´rimentales corrige´es (trait plein) et issues du mode`le
e´lasto-plastique (pointille´s) pour des e´prouvettes de flexion de (a)200 nm, (b)400 nm, (c) 740 nm
et (d) 1100nm d’e´paisseur.
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Re´sume´
Les films minces se comportent comme des mate´riaux e´lasto-plastiques parfaits et
ne pre´sentent pas d’e´crouissage par opposition aux re´sultats de Tian et al [Tian et al.,
2012]. De plus, la limite e´lastique des diffe´rentes e´prouvettes est la meˆme et la loi de
comportement choisie s’applique quelles que soient les e´paisseurs. Cela sugge`re que les
me´canismes de de´formation sont identiques et que les diffe´rents films sont semblables pour
toutes les e´paisseurs conside´re´es. Les diffe´rences entre les films portent sur la pre´sence de
SB sur les films les plus e´pais.
4.3.4 Relations entre les bandes de cisaillement et les serrations
Les courbes force-de´placement des films minces de 400, 740 et 1100 nm, comme celle de
la figure 4.35 dans le cas d’une poutre droite de 1100 nm d’e´paisseur, pre´sentent toutes un
domaine plastique avec des chutes de force marque´es (en anglais ”serrations”) pendant la
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Figure 4.35 – Courbe force-de´placement d’un essai de flexion sur une poutre droite de 2 µm de
large et de 1100 nm d’e´paisseur. Les fle`ches indiquent les serrations principales.
Comme en nano indentation ou en micro compression, ces serrations peuvent eˆtre
relie´es a` l’apparition de bandes de cisaillement sur les e´chantillons. La figure 4.36 montre
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une image obtenue par SPM a` l’aide de la pointe “cube corner” du nano indenteur utilise´
pour la flexion des poutres (a` gauche) et le profil en coupe (a` droite) indique´ sur l’image
SPM. La surface du film mince sur le silicium est a` gauche et la forme de la poutre li-
bre sur la droite de l’image (l’extre´mite´ de la poutre n’apparaˆıt pas). L’empreinte est le
re´sultat de l’indentation du film par l’indenteur au cours de l’essai et donne une bonne
ide´e de la position du point d’application de la force. Les lignes verticales a` l’encastrement
de la poutre sont les bandes de cisaillement dans la zone de contrainte maximale (in-
dique´es par les fle`ches). On de´nombre quatre bandes principales qui relient les bords de la
poutre. Ces quatres bandes sont a` mettre en perspective avec les observations faites sur
les courbes contrainte-de´formation concernant les quatres chutes de contraintes observe´es
pre´ce´demment.
Figure 4.36 – Image SPM d’une e´prouvette de flexion apre`s de´formation, correspondant a` l’essai
de la figure 4.35. Le profil en coupe de l’e´prouvette figure sur la courbe de droite. La topographie
re´ve`le les bandes de cisaillement, indique´es par des fle`ches.
De nombreuses e´tudes en compression et en nano indentation ont montre´ le lien en-
tre l’apparition des bandes de cisaillement et les chutes de contraintes ou les sauts de
de´placement en nanoindentation [Schuh and Nieh, 2003, Xie and George, 2008]. Un des
inconve´nients des essais de compression est de pre´senter une fre´quence de serrations
importante pendant la de´formation. La superposition temporelle de deux ou plusieurs
e´ve´nements peut introduire des erreurs d’interpre´tation des courbes. Et par ailleurs, l’ob-
servation d’une SB sur une e´prouvette n’est pas force´ment le fait d’une seule serration,
comme le sugge`rent les travaux de Dubach et al [Dubach et al., 2009] montrant une courbe
contrainte-de´formation avec une quinzaine de serrations mais seulement 3 bandes de ci-
saillement clairement identifiables. L’un des inte´reˆts des essais de flexion est apparemment
de re´duire la probabilite´ qu’un e´ve´nement intervienne deux fois de suite au meˆme endroit
comme le montre l’ade´quation entre le nombre de bandes et le nombre de serrations ob-
serve´es dans cette e´tude. On notera que la relation entre le nombre de bandes et le nombre
de serrations pour l’e´prouvette de 1100 nm d’e´paisseur est ge´ne´ralisable pour tous les autres
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films de`s lors que les e´prouvettes se de´forment par localisation de bandes. Par ailleurs, les
bandes de cisaillement sont disperse´es sur une zone plutoˆt que d’eˆtre superpose´e. Cela
amplifie le contraste entre les chutes de serration et le bruit des essais. Cependant, il est
probable que la dispersion des bandes soit la conse´quence de la ge´ome´trie imparfaite de
l’e´prouvette, relativement proche de la forme d’une poutre triangulaire. La contrainte est
constante dans ce type d’e´prouvette et la re´partition des bandes d’autant plus disperse´e.
Un autre point inte´ressant est l’existence de la fibre neutre qui permet de ne pas conduire
a` la rupture brutale de l’e´prouvette, mais qui s’ave`re e´galement un inconve´nient lorsqu’il
s’agit de de´terminer les de´formations et contrainte a` rupture.
4.3.5 Caracte´risation des bandes de cisaillement
Afin de pouvoir analyser l’influence de l’e´paisseur sur les bandes de cisaillement, il
est ne´cessaire de pouvoir quantifier les de´formations atteintes lors de l’apparition des SB,
ou ce qui revient au meˆme, l’apparition des serrations. On utilise donc le mode`le e´lasto-
plastique parfait pour calculer les fle`ches correspondantes a` des de´formations fixe´es. En
reportant ces valeurs sur les courbes expe´rimentales corrige´es, on peut situer l’apparition
des SB sur une gamme de de´formation plastique et comparer ensuite les diffe´rences entre
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Figure 4.37 – Evolution du nombre de bandes de cisaillement en fonction de la de´formation
plastique a` l’encastrement pour des films de 200, 400, 740 et 2000 nm.
Le nombre de bandes de cisaillement est trace´ en fonction de la de´formation plastique
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a` l’encastrement sur la figure 4.37 pour les diffe´rentes e´paisseurs d’e´prouvettes. Le nombre
de SB est de´termine´e sur les courbes force-de´placement expe´rimentales en de´nombrant
le nombre de bande apparues pour des de´placements correspondant a` des de´formations
calcule´es selon l’analyse inverse de´crite au paragraphe 4.3.2. Pour l’e´paisseur la plus fine,
aucune bande de cisaillement n’est de´cele´e. Lorsque l’e´paisseur augmente, le nombre de
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Figure 4.38 – Evolution de la valeur des chutes de contraintes ∆σmoyenne en fonction de
l’e´paisseur.
Paralle`lement, l’amplitude moyenne des chutes de contraintes ∆σmoyenne en fonction
de chaque e´paisseur est reporte´e sur la figure 4.38. L’augmentation du nombre de bandes
n’entraˆıne pas de diminution de l’amplitude des bandes de cisaillement comme on pourrait
l’imaginer. En flexion, pour les e´prouvettes e´paisses, la fre´quence d’e´mission est donc plus
importante et l’amplitude des chutes de contraintes est e´galement plus importante. En
compression, Chen et al. ont observe´ que l’amplitude des de´placements des bandes diminue
e´galement avec la taille de l’e´prouvette sollicite´e, mais qu’en revanche, leur fre´quence
augmentait [Chen et al., 2010]. Il est fort probable que dans le cas des essais de flexion,
la variation des hauteurs des marches des bandes de cisaillement soit duˆe a` l’influence des
gradients de contraintes qui de´pendent des e´paisseurs.
La figure 4.39 illustre les diffe´rences entre les gradients de contrainte dans des e´paisseurs
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Figure 4.39 – Illustration du gradient de contrainte existant sur deux poutres en flexion lorsque
la limite e´lastique est atteinte sur les surfaces supe´rieures des poutres.
e1 et e2 de deux poutres en flexion, tel que la contrainte maximale sur les peaux soit e´gale a`
σel. Du fait du moment fle´chissant exerce´ sur une section de poutre, la contrainte augmente
line´airement en fonction de la position par rapport a` la fibre neutre (voir le sche´ma 4.45.b).
Le gradient de contrainte augmente jusqu’a` atteindre la limite e´lastique. Lorsque la limite
e´lastique est atteinte a` la surface des e´prouvettes, a` e´paisseurs diffe´rentes, le gradient est
plus important dans les films les plus minces comme le sugge`rent les gradients de la figure
4.39. De`s lors, un gradient de contrainte faible est a` associer a` l’apparition de SB dans
les films les plus e´pais, tandis qu’un gradient de contrainte fort privile´gierait l’existence
de de´formation homoge`ne comme sur la poutre de 200 nm visible sur la figure 4.40, mise
en e´vidence en comparant des images SPM de la poutre avant et apre`s de´formation avec
des contrastes de phase identiques. Cela met en e´vidence une limite sur la poutre apre`s
de´formation (fle`che) qui montre la de´formation re´siduelle sans localisation par bande.
Figure 4.40 – Images SPM a` gradient de l’encastrement d’une poutre droite de 200 nm d’e´paisseur.
Les seuils des contrastes sont e´gaux et permettent de voir la diffe´rence de coubure (fle`che) de la
poutre avant de´formation (a) et apre`s de´formation (b). Le le´ger contraste visible sur la figure a)
entre l’extre´mite´ de la poutre et l’encastrement sur le substrat est duˆ a` la flexion e´lastique de la
poutre sous la pointe SPM.
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Re´sume´
Le de´compte des bandes de cisaillement a` l’encastrement des poutres droites sollicite´es
en flexion a permis de mettre en e´vidence qu’il est e´gale au nombre de serrations sur les
courbes force-de´placement. De plus la comparaison du nombre de SB pour les diffe´rentes
e´prouvettes a` de´formation e´quivalente re´ve`le une augmentation du nombre de bandes
pour les films les plus e´pais et l’existence d’une de´formation non localise´e par bande
pour le film de 200 nm. L’amplitude des serrations ∆σmoyenne augmente e´galement avec
l’e´paisseur. Une hypothe`se est avance´e sur l’influence du gradient de contrainte, variable
avec l’e´paisseur, pour expliquer l’augmentation du nombre de bandes et des serrations
observe´es sur les courbes de flexion.
4.4 Bilan ge´ne´ral et discussion
A partir de ces travaux de the`se et de ceux issus de la bibliographie, un sce´nario a
e´te´ envisage´ pour expliquer les diffe´rents re´sultats des effets d’e´chelle sur le comportement
me´canique des verres me´talliques au travers de la structure des films minces amorphes. Il
s’appuie essentiellement sur les tendances des diffe´rentes proprie´te´s me´caniques e´lastiques
(E, ν, µ, B), sur les observations des de´formations plastiques homoge`nes ou par bandes.
L’invariance du taux de dissipation Rw et l’ade´quation des courbes de flexion avec un
mode`le e´lasto-plastique conduisent a` concentrer notre attention sur les zones de cisaille-
ment (STZ) dans la mesure ou` les me´canismes de dissipation sont identiques pour toutes
les e´paisseurs et que le mode`le des STZ est celui qui a` l’heure actuelle de´crit le mieux le
comportement me´canique des verres me´talliques.
Le sce´nario envisage´ repose sur un nombre de STZ disponibles (pre´sume´es de taille
unique) par unite´ de volume plus petit pour des films de moins de 400 nm d’e´paisseur.
Cette e´paisseur critique autour de 400 nm s’appuie sur les variations du module de com-
pressibilite´ B, du coefficient de Poisson ν et par l’absence de bande de cisaillement en
nano flexion pour e´paisseurs en dessous de 400 nm. La figure 4.41 illustre l’allure des films
minces en fonction du nombre de STZ par unite´ de volume. Dans le film le plus mince, on
compte par exemple une STZ (rond) par unite´ de volume contre deux pour le film le plus
e´pais.
Le module de Young et le module de cisaillement constants pour toutes les e´paisseurs
de films peuvent s’expliquer par l’homoge´ne´ite´ des films en composition et leur structure
amorphe pour toutes les e´paisseurs. Ces constantes e´lastiques sont en effet impose´es par
les interactions e´lastiques entre les atomes et ces dernie`res ne changent pas d’une e´paisseur
a` l’autre. En revanche, si les STZ sont des zones ge´ne´ralement conside´re´es comme moins
denses, dans les films les plus fins ou` le nombre de STZ disponibles par unite´ de volume
serait plus faible, le mate´riau serait par conse´quent plus sensible une pression hydrosta-
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Figure 4.41 – Sche´ma du nombre de STZ disponibles par unite´ de volume dans les films minces
pour des e´paisseurs de moins de 400 nm a` gauche et de plus de 400 nm a` droite.
tique. Ceci expliquerait l’augmentation du module de compressibilite´ B et du coefficient de
Poisson pour les films les plus minces. En flexion, les films minces suivent une loi de com-
portement e´lasto-plastique parfaite et la limite e´lastique σe est la meˆme d’une e´paisseur a`
l’autre. Comme avec le taux de dissipation Rw observe´ en nanoindentation, cela sugge`re
que les me´canismes de de´formation plastique s’activent pour des e´nergies similaires et que
les sollicitations en flexion sont suffisamment lentes. A` partir de la description du com-
portement des bandes de cisaillement vu au paragraphe 1.4.2.2, on envisage que les STZ
puissent eˆtre active´es par une sollicitation puis se relaxer apre`s cisaillement. Elles sont
alors de nouveau disponibles pour un nouvel incre´ment de cisaillement. Si la vitesse de
de´formation est suffisamment lente, le nombre de STZ qui accommode la de´formation a`
une contrainte donne´e sera le meˆme, quel que soit le nombre de STZ disponibles par unite´
de volume ou l’e´paisseur. Au cours des essais de flexion, les vitesses de de´formation en
flexion ne sont pas trop e´leve´es. De`s lors, les STZ auraient le temps d’eˆtre active´es, puis
relaxe´es pour les meˆmes niveaux de contraintes quelle que soit l’e´paisseur. Dans le cas
d’essais me´caniques avec des vitesses de de´formation e´leve´es comme en nano indentation,
le nombre initial de STZ par unite´ de volume dans les films e´pais est suffisamment im-
portant pour maintenir l’e´quilibre entre le cisaillement des STZ et leur relaxation. Dans
les films les plus minces, la quantite´ de STZ disponibles est insuffisante pour maintenir
cet e´quilibre entre le nombre de STZ active´es puis relaxe´es. Il y aurait alors un manque
de STZ susceptibles d’accommoder la de´formation et les efforts ne´cessaires pour indenter
augmenteraient. En d’autres termes, cela revient a` de´celer une diffe´rence de sensibilite´ a` la
vitesse de de´formation. Des essais pre´liminaires de relaxation ont e´te´ effectue´s en nano in-
dentation et sont pre´sente´s dans les perspectives. Les re´sultats obtenus tendent a` montrer
que les films les plus fins seraient effectivement plus sensibles a` la vitesse de de´formation
que les films les plus e´pais, confortant ainsi l’approche the´orique pre´sente´e.
L’hypothe`se reposant sur le nombre de STZ disponibles est reprise sur la figure 4.42
pour expliciter les observations sur les apparitions des bandes de cisaillement sur les films
les plus e´pais d’une part et sur l’absence de bande sur les films les moins e´pais d’autre
part. Dans le cas des films les plus e´pais, le nombre de STZ disponibles par unite´ de
volume e´tant plus grand. La distance entre STZ est faible. Le cisaillement d’une STZ
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Figure 4.42 – Sche´ma des STZ active´es (rond blanc) en fonction du nombres de STZ disponibles
(petit rond) pour des e´paisseurs de film minces de moins de 400 nm (a` gauche) et de plus de 400
nm (a` droite).
ge´ne`re des contraintes dans la matie`re environnante symbolise´es par les cercles blancs sur
la figure 4.42 (ce point a de´ja` e´te´ e´voque´ dans le paragraphe 1.4.2.2 sur la description
du mode`le des STZ). Les STZ non cisaille´es dans la zone de concentration de contraintes
sont donc pre´fe´rentiellement active´es. On cre´e ainsi de proche en proche une instabilite´
(trait continu) qui aboutit a` la propagation brutale d’une bande de cisaillement quand
l’instabilite´ atteint une longueur critique. Dans le cas des films de moins de 400 nm, la
distance entre STZ est trop importante pour ge´ne´rer cette instabilite´, du fait du nombre
plus restreint de STZ disponibles par unite´ de volume. Le cisaillement des STZ est donc
ale´atoire et la relaxation des STZ conduits a` des de´formations homoge`nes. On notera que
dans notre cas, les SB apparaissent vers 100 nm en nano indentation, ce qui est compatible
avec les travaux de Shimizu qui quantifient une longueur critique de cet ordre de grandeur
pour l’apparition des bandes de cisaillement [Shimizu et al., 2006].
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Re´sume´
L’e´tude sur les effets d’e´chelle sur le comportement me´canique des verres me´talliques
sous forme de films minces ont e´te´ aborde´s dans ce chapitre.
– L’observation des proprie´te´s e´lastiques en diffusion Brillouin montre que les con-
stantes e´lastiques comme le module de Young et le module de cisaillement ne vari-
ent pas et valent respectivement 87 et 33 GPa . En revanche, quand l’e´paisseur
des films augmente, le coefficient de Poisson diminue de 13 % (0.35-0.4) et le mod-
ule de compressibilite´ diminue de 25 % (100-125 GPa). L’expression du rapport du
module de cisaillement sur le module de compressibilite´ [Lewandowski et al., 2005]
sugge`rent que les films minces en verres me´talliques les plus minces pourraient avoir
un comportement ductile tandis que les plus e´pais tendraient vers une transition duc-
tile/fragile. Une comparaison similaire faite sur la de´formation plastique [Plummer
and Todd, 2011] en fonction du meˆme rapport indique que la plasticite´ diminuerait
avec l’augmentation de l’e´paisseur.
– La stabilite´ du taux de dissipation autour de 0.65 sugge`re que les me´canismes de
de´formation ne changent pas avec l’e´paisseur ou pre´sentent des caracte´ristiques iden-
tiques. Il est donc possible de supposer que les efforts applique´s sollicitent toujours
les STZ.
– La durete´ diminue de pre`s de 30 % quand l’e´paisseur augmente. Une hypothe`se pour
expliquer une telle variation pourrait eˆtre l’existence d’une sensibilite´ a` la vitesse de
de´formation dans les verres me´talliques en fonction de l’e´paisseur des films minces.
– Les films minces sollicite´s en flexion ont permis de mettre en e´vidence qu’une loi
de comportement de type e´lasto-plastique parfait pouvait rendre compte du com-
portement des verres me´talliques. De plus, les limites e´lastiques des films minces se
situent autour de 1500 MPa pour tous les films.
– La discussion sur les effets d’e´chelle tend a` expliquer les e´volutions respectives de
chaque grandeur observe´e a` partir de l’hypothe`se que le nombre de zone de ci-
saillement (STZ) disponibles par unite´ de volume varie. Les films les plus fins avec
moins de STZ pre´senteraient ainsi un module de compressibilite´ plus e´leve´ que les
films e´pais qui eux posse´deraient un plus grand nombre de STZ. Par ailleurs, les
comportements plastiques montreraient l’existence d’une sensibilite´ a` la vitesse de
de´formation en fonction des e´paisseurs des films minces. Cela pourrait eˆtre a` l’orig-
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ine de l’augmentation de la durete´ pour les grandes vitesses de de´formation en nano
indentation et du comportement e´lasto-plastique parfait en flexion. Cette contradic-
tion apparente pourrait s’expliquer par la capacite´ des films a` maintenir un ratio




Les travaux de cette the`se constituent une e´tude exploratoire qui a permis de de´velopper
des outils et des proce´de´s afin d’e´tudier les verres me´talliques selon deux axes : l’e´laboration
et la caracte´risation de mate´riaux amorphes en film mince d’une part, et l’analyse de l’ex-
istence d’effets d’e´chelle intrinse`ques ou extrinse`ques sur les proprie´te´s me´caniques des
verres.
Une revue bibliographique a e´te´ re´alise´e dans le premier chapitre sur les mate´riaux
amorphes, leurs comportements me´caniques a` froid et les diffe´rents types d’essais utilise´s,
en s’attachant a` montrer les avantages et les inconve´nients de chacun en regard des
phe´nome`nes d’effet d’e´chelle. Cette partie se termine sur une bre`ve revue de l’e´laboration
des verres me´talliques amorphes en couche mince et sur quelques e´tudes portant sur des
proprie´te´s fonctionnelles inte´ressantes.
Le second chapitre porte sur les choix faits durant cette the`se quant a` l’e´laboration
des films minces amorphes, l’obtention effective de films minces amorphes et les car-
acte´risations pre´liminaires ne´cessaires pour les e´tudes me´caniques. En outre, cette partie
explicite certains des proble`mes cruciaux rencontre´s pour ce type d’e´tude et les solutions
apporte´es ou envisageables.
Le troisie`me chapitre de´taille les proce´de´s classiques utilise´s en microe´lectronique et
de´veloppe les travaux effectue´s autour de la re´alisation des e´prouvettes d’essais me´caniques
dans les films minces. Un soin particulier a e´te´ apporte´ a` la conception du masque utile
pour les e´tapes de lithographie. Il a ainsi e´te´ possible d’e´laborer des e´prouvettes de flexion.
D’autres ge´ome´tries d’e´prouvettes ont e´te´ dessine´es pour des de´veloppements ulte´rieurs,
avec par exemple des e´prouvettes pour observations in situ sous MET.
Enfin, le quatrie`me chapitre confronte les re´sultats me´caniques obtenus selon diffe´-
rents types d’essais et apporte un point de vue sur l’existence des effets d’e´chelle dans les
mate´riaux amorphes.
Re´sultats obtenus
– Des films minces amorphes Zr70Ni30 ont e´te´ e´labore´s a` partir d’une cible unique
compose´e d’un binaire Zr72Ni28, au moyen d’une machine de pulve´risation MS-PVD.
Les caracte´risations en DRX et MET ont permis de confirmer le caracte`re amorphe
des diffe´rents films pour des e´paisseurs allant de 100 a` 2000 nm, et ce pour des
conditions de de´poˆt variables, notamment en terme de puissance. La ge´ome´trie des
films impose´e par le baˆti de pulve´risation a e´te´ de´termine´e et des solutions ont
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e´te´ propose´es pour de´terminer les e´paisseurs des films en tout point sur des de´poˆts
lithographie´s ou pleine plaque. Les conditions de de´poˆt ont permis d’obtenir des films
minces de faible rugosite´ (0,25 nm) avec des contraintes internes faibles infe´rieures
a` 40 MPa et une solution, reposant sur la variation de la pression d’Argon, a e´te´
propose´e s’il s’ave´rait utile de les minimiser ou au contraire de les augmenter. En
revanche, il a e´te´ impossible de de´terminer les proprie´te´s thermiques des films telles
que les tempe´ratures de transition vitreuse et de cristallisation en DSC.
– Des e´prouvettes me´caniques ont e´te´ e´labore´es dans des films minces a` l’aide de
proce´de´s de la microe´lectronique. Elles ont e´te´ dessine´es et dimensionne´es pour
re´aliser un masque destine´ au proce´de´ classique de lithographie. Ceci permet d’obtenir
des formes complexes dans les films minces avec une re´solution de l’ordre du mi-
cron. Cette re´solution est a` prendre en compte dans l’e´ventualite´ d’un nouveau
masque, notamment pour les e´prouvettes de moins de 10 µm. Ainsi, les de´poˆts
minces lithographie´s permettent d’obtenir des e´prouvettes de traction macroscopique
pour observation in situ sous MEB ou microscope optique. Des micro-e´prouvettes
de traction in situ sous MET permettraient d’observer ou de quantifier des efforts,
d’analyser la sensibilite´ a` la contrainte isostatique ou a` la localisation de contrainte
dans des entailles en fonction de la ge´ome´trie de celles-ci, mais les essais sur ces
dernie`res n’ont pu eˆtre re´alise´s. Enfin, des e´prouvettes de flexion ont e´te´ obtenues
avec le recours a` des gravures chimiques au TMAH. Les temps de gravure ont e´te´
optimise´s pour minimiser la sous-gravure a` l’encastrement. Les e´prouvettes ainsi
relaˆche´es sont parfaitement droites, te´moignant de l’absence de gradient de con-
trainte dans les films. Les de´fauts ge´ome´triques comme les bavures, la sous-gravure
et la re´solution de la lithographie ont e´te´ identifie´e et ont e´te´ pris en compte pour
les essais me´caniques.
– Les re´sultats des analyses du comportement me´canique des films minces ont e´te´
obtenus graˆce a` des mesures de diffusion Brillouin et acoustique picoseconde, des
mesures de nano indentation, et des essais de flexion. Toutes les proprie´te´s me´caniques
des films minces et leurs e´volutions sont re´sume´es dans le tableau 4.2.
– Les proprie´te´s me´caniques constantes comme le module de Young E et le module
de cisaillement µ, confronte´s aux observations au MET et a` l’homoge´ne´ite´ de la
composition dans l’e´paisseur des films, laissent penser que les films minces ont la
meˆme structure, quelle que soit l’e´paisseur. Dans un deuxie`me temps, la constance
du taux de dissipation d’e´nergie Rw, re´ve`lent que les me´canismes de de´formation
sont tre`s proches d’un film a` l’autre. Le mode`le des zones de cisaillement (STZ),
conside´re´ a` l’heure actuel comme le plus robuste pour expliquer les me´canismes de
de´formation, s’impose alors quelles que soient les e´paisseurs des films conside´re´s. La
diminution du module de compressibilite´ B est explique´ avec une hypothe`se portant
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Proprie´te´ Evolution Films minces Transition Films e´pais
E (GPa) −→ 87-96 - 87-96
µ (GPa) −→ 32 - 32
Rw −→ 0.65 - 0.65
σe (MPa) −→ 1500 - 1500
ν ց 0.38 400 nm 0.35
B (GPa) ց 125 400 nm 100
H (GPa) ց 8.5 400 - 600 nm 7
µ/B ր 0.25 400 nm 0.34
SB-indent (nombre) ր 0 100 nm * 3
SB-indent hmoyenne (nm) ր 0 100 nm * 45
SB-flexion (nombre) ր 0 200 - 400 nm 4
Table 4.2 – Tableau re´capitulatif des proprie´te´s et des comportements me´caniques des films minces.
La colone ”Evolution” correspond a` l’e´volution des proprie´te´s quand l’e´paisseur des films augmente.
* Les transitions observe´es en nano indentation sur les bandes de cisaillement correspondent a` une
profondeur d’enfoncement, en aucun cas a` une transition sur les e´paisseurs de films comme c’est
le cas pour les autres proprie´te´s.
sur le nombre de STZ par unite´ de volume. Les films les plus e´pais auraient un
nombre de STZ disponibles plus important que les films minces et pre´senterait donc
une capacite´ de compression plus grande.
Par ailleurs, la loi de comportement e´lasto-plastique parfait convient pour de´crire
l’allure des courbes obtenues en flexion. Cela conforte la conclusion sur les me´canismes
de de´formation similaires dans toutes les e´paisseurs, et montre que la limite e´lastique
est aussi la meˆme. Par opposition, la durete´ en nano indentation diminue quand
l’e´paisseur augmente. Cette variation pourrait s’expliquer par l’existence d’une sen-
sibilite´ des films minces d’e´paisseurs diffe´rentes a` la vitesse de de´formation. A faible
vitesse, les STZ seraient sollicite´es de telle sorte qu’un e´quilibre puisse se cre´er en-
tre le nombre de STZ cisaille´es et le nombre de STZ relaxe´es. Si le nombre de
STZ disponibles par unite´ de volume est important dans les films e´pais, il y au-
rait toujours suffisamment de STZ pour accommoder la de´formation si la vitesse de
de´formation augmente. En revanche, un nombre de STZ disponibles plus petit dans
les films minces pourrait conduire a` une saturation du nombre de STZ cisaille´es et
a` une augmentation de l’effort ne´cessaire a` fournir pour de´former plastiquement le
mate´riau.
Enfin, le rapport du module de cisaillement sur le module de compressibilite´ qui
diminue vers les petites e´paisseurs traduirait un comportement me´canique ductile
avec une de´formation plastique importante par comparaison a` d’autres mate´riaux
amorphes. Les de´formations homoge`nes en nano indentation pour des enfoncements
de moins de 100 nm et pour des essais de flexion sur des films de 200 nm d’e´paisseur
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le confirment expe´rimentalement. Au dela` de ces limites, des bandes de cisaillement
localise´es te´moignent d’un comportement plus instable. Une fois encore, le faible
nombre de STZ disponibles par unite´ de volume dans les films minces empeˆcherait
la formation d’une instabilite´, muˆe par des directions pre´fe´rentielles de contraintes
entre des STZ plus proches pour des films plus e´pais.
Perspectives
Comme cela a e´te´ pre´sente´ dans le chapitre 3, de nombreuses instances ont e´te´ dessine´es
en vue d’obtenir des e´prouvettes de traction in situ sous MEB et MET. Ces e´prouvettes
requie`rent encore quelques de´veloppements. Elles devraient permettre de s’affranchir des
champs de contraintes complexes comme en nano flexion ou en nano indentation, d’obtenir
une meilleure estimation des volumes sollicite´s et enfin de donner acce`s au suivi de la
de´formation en continu. A noter qu’une nouvelle machine de micro traction est en cours
de construction au sein du laboratoire SIMaP afin d’effectuer des essais sur des films
minces de un a` plusieurs microns d’e´pais. Paralle`lement, des collaborations sont en cours
avec l’Universite´ Catholique de Louvain-La-Neuve, notamment dans le cadre de la the`se
de Matteo Ghidelli qui devraient conduire a` des caracte´risations me´caniques au moyen
de micro-machines capable de solliciter des films tre`s minces selon des sollicitations en
traction mais aussi en cisaillement ou avec propagation de fissure [Andre et al., 2007],
comple´tant ainsi la gamme des e´paisseurs analyse´es.
Un deuxie`me axe de recherche, aborde´ au cours de cette the`se mais non de´veloppe´
dans ce manuscrit, a consiste´ a` de´terminer si les verres me´talliques pouvaient pre´senter
sous certaines conditions des comportements visco-e´lastiques ou visco-plastiques comme
la diminution de la durete´ pour des vitesse de de´formation importantes en nano inden-
tation semble le montrer. Ainsi, des phe´nome`nes de relaxation ont e´te´ observe´s en nano
indentation. Les films minces ont e´te´ soumis a` trois vitesses de mise en charge, 0.1, 1 et
10 mN/s, et a` des paliers de maintien en force de 10 secondes comme le montre la figure
4.43 avec les courbes force-de´placement sur un film de 105 nm d’e´pais.
L’allure des courbes montre des comportements semblables a` ceux des polyme`res pour
les vitesses les plus e´leve´es. Les efforts importants en de´but de charge traduisent une
certaine re´sistance a` l’enfoncement qui peut se traduire par une mobilite´ atomique plus
faible lors de sollicitations rapides. De la meˆme fac¸on, l’augmentation du de´placement
au de´but de la de´charge semble indiquer que le de´placement de la pointe sous l’effet
de la relaxation est plus importante que le retrait me´canique de la pointe. Les vitesses
de relaxation ont e´te´ extraites ensuite des paliers en force pour les meˆmes vitesses de
sollicitation et pour toutes les e´paisseurs e´tudie´es dans les travaux pre´ce´dents.
Les vitesses de relaxation augmentent lorsque les vitesses de mise en charge aug-
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Figure 4.43 – Courbes force-de´placement en nanoindentation sur un film de 105 nm pour des
vitesses de mise en charge de 0.1, 1 et 10 mN/s.
mentent. Les atomes qui sont sollicite´s plus vite vont se relaxer d’autant plus vite qu’une
e´nergie plus importante doit eˆtre dissipe´e. Au dessus de 400 nm d’e´paisseur, les vitesses
de relaxation sont constantes. Elles te´moignent d’une meˆme mobilite´ atomique et proba-
blement du meˆme e´tat structural pour ces e´paisseurs. En revanche, les petites e´paisseurs
montrent des vitesses de relaxation plus faibles sugge´rant une mobilite´ atomique limite´e.
Cette transition autour des films de 200 et 400 nm fait e´cho aux observations sur la
durete´ ou le module de compressibilite´ pour des e´chelles e´quivalentes qui ont montre´ que
les films les plus minces pouvaient eˆtre plus durs. Ces re´sultats pre´liminaires ont mis en
e´vidence l’existence de phe´nome`nes de relaxation dans les verres et la possibilite´ d’e´tudier
les diffe´rences structurales des films minces selon une autre approche. Des essais plus com-
plets combine´s a` des mode´lisations par e´le´ments finis permettraient de mettre en e´vidence
l’influence des volumes de matie`re sollicite´s sur les me´canismes de de´formation observe´s
ainsi que sur l’e´volution des gradients de contraintes correspondants.
A partir des re´sultats obtenus et des conclusions qui en de´coulent, le recours aux
films minces amorphes peut d’abord eˆtre oriente´ selon des proble´matiques proches de la
recherche fondamentale sur l’ame´lioration des connaissances sur les verres me´talliques. En
effet, les me´canismes de de´formation sont de mieux en mieux cerne´s et un consensus com-
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Figure 4.44 – Evolution des vitesses de relaxation en fonction de l’e´paisseur des films pour des
vitesses de mise en charge de 0.1, 1 et 10 mN/s.
mence a` e´merger au sein de la communaute´ autour des me´canismes atomiques dictant la
de´formation des mate´riaux me´talliques amorphes. Cependant, de nombreux points restent
a` e´claircir sur leur comportement. Les proce´de´s de fabrication de film mince permettent
notamment une grande vitesse de refroidissement. Cela cre´e probablement de plus grands
volumes libres dans les films minces que lors de l’e´laboration de BMG. Quelle est l’influ-
ence des proce´de´s d’e´laboration entre la structure d’un amorphe obtenu par pulve´risation
et celle d’un BMG? Ensuite, la sensibilite´ a` la tempe´rature des films minces reste un sujet
ouvert. Si les re´ponses me´caniques aux petites e´chelles s’orientent vers une ame´lioration des
proprie´te´s, qu’en est il de la stabilite´ thermique des films minces ? Si les TFMG pre´sente
des re´ponses inte´ressantes quant a` leur stabilite´ thermique, des applications industrielles
en micro-e´lectronique ou en micro-me´canique avec des films minces amorphes pourraient
voir le jour.
Une autre orientation, plus applique´e, serait alors l’e´tude des proprie´te´s fonctionnelles
des amorphes vis a` vis des films minces de´ja` connus. La the`se de Matteo Ghidelli qui
vient de de´buter entre le laboratoire SIMaP et l’UCL va ainsi s’inte´resser a` ces aspects.
Elle devrait dans un premier temps prendre le relais sur les de´veloppements techniques
et scientifiques des e´prouvettes micro-me´caniques. Puis elle s’orientera vers l’analyse des
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proprie´te´s fonctionnelles des amorphes (e´lectriques, optiques ou` magne´tiques par exemple)
vis a` vis des mate´riaux conventionnels.
Les TFMG pre´sentent d’ores et de´ja` des limites e´lastiques importantes, des capacite´s
de de´formation pouvant varier avec l’e´paisseur des films, sont conducteurs et la bonne
adhe´rence observe´e sur certains substrats a par ailleurs permis d’ame´liorer la tenue en
fatigue de pie`ce en acier reveˆtues [Chu et al., 2010]. Le champ des possibles est donc
encore vaste en ce qui concerne l’e´tude des verres me´talliques et leurs applications.
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Annexe 1 : Calcul e´lasto-plastique
Le mode`le e´lastique des poutres en flexion issus de la Re´sistance des Mate´riaux (RDM)
a permis de dimensionner les e´prouvettes afin de pouvoir atteindre leur limite e´lastique.
En revanche, au dela`, dans le domaine plastique, ces e´quations ne sont plus valides pour
calculer les de´formations de la poutre. Il convient alors d’utiliser un mode`le e´lasto-plastique
parfait afin d’estimer plus pre´cise´ment les de´formations.
Figure 4.45 – a) Sche´ma de la sollicitation de la poutre. La position x0 indique la limite entre la
partie plastifie´e de la poutre a` gauche et la partie de´forme´e e´lastiquement a` droite pour une poutre
droite sollicite´e avec une force F. b) Profil de la contrainte dans l’e´paisseur de la poutre dans le
domaine e´lastique (x>x0). c) Profil de la contrainte dans l’e´paisseur de la poutre dans le domaine
plastique (x<x0). α indique la fraction de l’e´paisseur de la poutre qui a plastifie´e. d) Profil de la
de´formation pour la meˆme position que pour c).
La figure 4.45.a) repre´sente une poutre droite encastre´e vue de coˆte´. F est la force
applique´e a` la position L de la poutre d’e´paisseur e, de largeur w. La position x0 indique
la position de la poutre se´parant la partie de´forme´e plastiquement pour x<x0 de la partie
encore dans le domaine e´lastique pour x>x0. Lorsqu’on commence a` solliciter une poutre,
toute la poutre se trouve dans le domaine e´lastique (x0=0). La contrainte est donc line´aire
dans l’e´paisseur de la poutre comme pour le mode`le e´lastique, avec un maximum sur les
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surfaces supe´rieures et infe´rieures de la poutre, comme pre´sente´s sur la figure 4.45.b).
Lorsque la contrainte atteint la limite e´lastique σe, la de´formation vaut εe et la poutre
va commencer a` pre´senter une de´formation plastique. Dans le cas d’un mate´riau suppose´
e´lasto-plastique parfait, la contrainte est constante pour les de´formations supe´rieures a` εe
comme le montre la figure 4.45.c). Le coefficient α indique la fraction de la demi e´paisseur
qui n’a pas encore plastifie´, et ou` la loi de Hook permet toujours d’exprimer la contrainte
en fonction de la de´formation telle que σ = E.ε. La de´formation sur les surfaces exte´rieures
augmente avec α et se de´termine a` partir de la connaissance de ε0 = σ0/E comme sur la
figure 4.45.d).
Le principe fondamental de la statique permet d’e´crire :
Mf (x) = F (L− x) (4.6)
D’apre`s le mode`le e´lasto-plastique parfait pre´ce´demment de´crit, le moment fle´chissant
peut se de´composer selon la portion de la poutre toujours dans le domaine e´lastique, et la
portion de la poutre dans le domaine plastique :











































+ σ0(1− α2(x)] (4.10)
A partir de 4.6 et 4.10, on exprime :









+ σ0(1− α2(x)] (4.11)



















4.4 Bilan ge´ne´ral et discussion
On de´duit de 4.11 et 4.13 :







2(x) + σ0(1− α2(x)] (4.14)






On peut alors exprimer α en fonction de x :
α(x) =
√
3.(1− 4F (L− x)
w.σ0.e2
) (4.16)
Si l’on se place a` l’instant ou` l’on commence a` plastifier l’e´le´ment de poutre, on a a`
partir de 4.16, tel que α(x0)=1 :
3.(1− 4F (L− x0)
w.σ0.e2













= L− x0 (4.19)




Cette valeur est ne´gative tant que la poutre ne plastifie pas. De meˆme on exprime la
valeur limite pour laquelle toute l’e´paisseur de la poutre suit une de´formation plastique,
c’est a` dire α(x1) = 0 :
3.(1− 4F (L− x0)
w.σ0.e2
) = 0 (4.21)








Les conditions du mode`le e´lasto-plastique parfait sont respecte´es tant que x1 < 0. Dans
le cas contraire, toute l’e´paisseur de la poutre pre´senterait une de´formation plastique et
reviendrait a` conside´rer l’encastrement comme une rotule.
Inte´gration pour la de´flexion :
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Sur [0, x0], 0 < α < 1, on de´termine la de´forme´e f(x) a` partir de l’e´quation 4.13 inte´gre´e



























2 + C.x+D (4.26)




f ′(0) = 0
A` partir des deux inte´grations et des conditions aux limites on calcul D puis C.



















Sur [x0, L], α = 1, on exprime la de´forme´e f(x) a` partir de l’e´quation 4.14 telle que :























(L− x)3 +Ax+B (4.32)









ou` f−(x0) et f+(x0) de´signent la continuite´ entre les valeurs de la de´forme´e a` gauche





+(x0) la continuite´ de la pente en x0.
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2 + Cx0 +D − 2F
wEe3
(L− x0)3 −Ax0 (4.34)
On peut ainsi exprimer le de´placement de la poutre en tout point en fonction de la
force applique´e par le calcul de x0, A, B, C, D.
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